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ABSTRACT 
In den letzten Jahren haben sich die mit Vanadium mikrolegierten ausschei-
dungshärtenden ferritisch-perlitischen (AFP-) Stähle für die Herstellung von 
Schmiedeteilen als eine kostengünstige Alternative zu den klassischen 
Vergütungsstählen erwiesen. Die AFP-Stähle weisen jedoch nach wie vor 
niedrigere Werte der Dehngrenze und Duktilität auf. Unter diesem 
Gesichtspunkt wurde innerhalb des Forschungsvorhabens ein neues Abkühl-
konzept entwickelt, welches eine vielversprechende Alternative zur bisher 
üblichen kontinuierlichen Abkühlung der AFP-Stähle darstellt. Im Wesentlichen 
besteht dieses Konzept aus einer thermomechanischen Behandlung mit 
anschließender zweistufiger Abkühlung und einem Anlassen bei niedrigerer 
Temperatur. Hiermit konnten vergleichbare Eigenschaften wie mit Cr-legierten 
Vergütungsstählen erzielt werden. Aufbauend auf den bekannten AFP-Stahl 
27MnSiVS6 werden in dieser Arbeit insbesondere die Strukturbildungs-
prozesse und die Struktur/Eigenschafts-Relationen nach thermomechanischer 
Behandlung mit dem klassischen und dem neuartigen Abkühlkonzept in 
Abhängigkeit von den Prozeßparametern und der Mikrolegierung beschrieben.  
 
In the last years, the classical quenched and tempered (QT) steels have been 
progressively substituted for economically superior vanadium microalloyed 
steels with medium carbon content which are continuous cooled from the 
forging temperature. However, these steels perform comparably weak in terms 
of 0,2 %-proof stress and ductility. A new post forging treatment has been 
developed therefore and proves a promising alternative to the continuous 
cooling of microalloyed steels with medium carbon content. The treatment 
consists of a two-step cooling process (“slow-fast-cooling”) and a subsequent 
annealing procedure at lower temperatures. The resulting mechanical 
properties compare to those of chromium-alloyed quenched and tempered 
steels. The present paper is focused on the development of the complex 
microstructure during the thermomechanical treatment with the continuous 
cooling and the new two-step cooling followed by annealing. It describes how 
the results depend on the variation of process parameters and microalloying as 
well as the relations between the final microstructure and resulting mechanical 
properties.   
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EINLEITUNG UND ZIELSTELLUNG 1
1 Einleitung und Zielstellung 
Konsequente Fortschritte in der Werkstoffentwicklung und -anwendung wurden 
häufig gerade unter dem Druck von Konkurrenzsituationen, die die Substitution 
herkömmlicher Werkstoffe und Verfahren durch kostengünstigere Alternativen 
mit vergleichbaren oder besseren Eigenschaften bedeutete, erreicht. So drohte 
den für Schmiedeteile des Kraftfahrzeugbaus eingesetzten, teilweise mit 
Chrom, Molybdän und Nickel legierten Vergütungsstählen vor dem Hintergrund 
sich verknappender Ressourcen Anfang der 70er Jahre die Substitution durch 
kostengünstigere Gußwerkstoffe.  
 
Die traditionelle Herstellungstechnologie von Schmiedeteilen aus Vergütungs-
stählen beruht auf einem aufwendigen und energieintensiven Prozeß, der 
neben dem Schmieden noch das Vergüten (Härten und Anlassen) sowie das 
Richten und Entspannen beinhaltet (Bild 1.1a).  
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Bild 1.1: Schematische Darstellung der Herstellungstechnologie geschmiedeter 
Kurbelwellenrohlinge: a) traditionelle Vergütungsbehandlung, b) kontinuierliche 
Abkühlung (BY). 
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Durch das rasche Abkühlen beim Härten bildet sich ein martensitisches Gefüge 
aus, dessen hohe Festigkeit hauptsächlich aufgrund der Versetzungsverfesti-
gung und Mischkristallhärtung des im Eisen-Gitter zwangsgelösten Kohlen-
stoffs erreicht wird /1/. Mit dem nachfolgenden Anlassen bei Temperaturen von 
etwa 550 bis 650°C wird eine feinverteilte Ausscheidung dieses Kohlenstoffs 
als Zementit erreicht /2/. 
 
Die Verringerung der Anzahl der Verfahrensschritte, wie in Bild 1.1b 
dargestellt, ermöglicht durch Einsparung von Prozeßstufen und Energie eine 
kostengünstigere Herstellung der Bauteile. Für die Gewährleistung der 
geforderten mechanisch-technologischen Eigenschaften bei nicht mehr 
getrennten Verfahrensschritten von Umformung und Wärmebehandlung sind 
jedoch veränderte Verfahrensparameter bzw. Legierungskonzepte notwendig.  
 
Zur Einstellung der geforderten Festigkeit wurde auf die Erfahrungen, die mit 
Mikrolegierungselementen an C-armen (perlitarmen) höherfesten Baustählen 
(HSLA; High-Strength Low-Alloy) seit den sechziger Jahren gemacht wurden, 
zurückgegriffen /3/. Die Zugabe von Elementen wie Vanadium, Niob oder Titan 
im Bereich von 10-2 bis einige 10-1 % /4/ bewirkt unter anderem eine Erhöhung 
der Festigkeit, insbesondere der 0,2 %-Dehngrenze, durch Ausscheidungs-
härtung mittels feiner Karbonitride /5/.  
 
Auf der Basis von Vanadium als Mikrolegierungselement werden bei 
Kurbelwellen seit 1972 die Vergütungsstähle durch ausscheidungshärtende 
Schmiedestähle mit mittlerem Kohlenstoffgehalt ersetzt, die nach gesteuerter 
Abkühlung von Schmiedetemperatur ein ferritisch-perlitisches Gefüge besitzen 
(auch als AFP-Stähle bzw. ausscheidungshärtende ferritisch-perlitische Stähle 
bezeichnet). Der in Deutschland entwickelte Stahl 49MnVS31 war der erste 
dieser Art, der die erforderlichen mechanischen Eigenschaften bereits nach 
dieser auch BY (Best Yield Stress) genannten Behandlung aufwies /7-9/. 
                                                           
1 In dieser Arbeit werden für die ausscheidungshärtenden ferritisch-perlitischen Stähle die 
Bezeichnungen nach SEW 101 /6/ verwendet. 
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Die Technologie der gesteuerten kontinuierlichen Abkühlung mikrolegierter 
ferritisch-perlitischer Stähle ist mittlerweile in den Schmiedebetrieben Europas 
und Japans auf breiter Basis eingeführt. In einem Zeitraum von 13 Jahren 
wurden nach dieser Technologie 7.000.000 PKW-Kurbelwelllen bei einem 
bedeutenden deutschen Gesenkschmiedebetrieb aus 49MnVS3 produziert 
/10/. In der Automobilindustrie Nordamerikas fanden hingegen die mikrole-
gierten Schmiedestähle trotz ihres Einsparpotentials bis Anfang der 90er Jahre 
aufgrund wesentlich schlechterer Werte der Kerbschlagzähigkeit kaum 
Anwendung /11/. Dies galt hauptsächlich dem Einsatz bei schlagartig bean-
spruchten, sicherheitskritischen Bauteilen, die neben gewünschter Festigkeit 
auch gute Zähigkeitseigenschaften besitzen müssen. Eine Reihe von Weiter-
entwicklungen, insbesondere durch Verringerung des Kohlenstoffgehaltes, 
führte in den letzten beiden Jahrzehnten bis zum AFP-Stahl 27MnSiVS6 (+Ti), 
der deutlich verbesserte Zähigkeitseigenschaften aufweist /12/. 
 
Durch Optimierung der Umformparameter und eine modifizierte Abkühlstrategie 
gelang es in jüngster Zeit innerhalb eines AiF-Projektes (Arbeitsgemeinschaft 
industrieller Forschungsvereinigungen; AiF-Nr.: 9483B), Duktilität und Festig-
keit von Schmiedestählen auf Basis des 27MnSiVS6 mit unterschiedlichen 
Mikrolegierungskonzepten unter Abkehr vom rein ferritisch-perlitischen Gefüge 
den Eigenschaften der Vergütungsstähle nahezu anzugleichen /13-21/. Weitere 
wichtige Gebrauchs- und Verarbeitungseigenschaften der neuen 
Gefügezustände charakterisierte ein Anschlußvorhaben (AiF-Nr.: 11545 B/2). 
Beide Projekte wurden gemeinsam vom Max-Planck-Institut (MPI) für 
Eisenforschung in Düsseldorf und vom Institut für Festkörper- und Werk-
stofforschung (IFW) in Dresden bearbeitet. Dem MPI /17/ oblag die Umform-
simulation und die Prüfung der Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften des 
umgeformten Materials. Am IFW wurden schwerpunktmäßig die Mikrostruktur 
sowie die Makro-, Mikrohärte und die Ermüdungseigenschaften analysiert. Die 
Untersuchungen bezüglich der Auswirkungen auf die Zerspanung dieser Stähle 
erfolgte in Kooperation mit dem Institut für Fertigungstechnik und spanende 
Werkzeugmaschinen der Universität Hannover. Das Ziel der vorliegenden, am 
IFW Dresden in der Zeit von 1995 bis 1998 durchgeführten Arbeit ist zunächst 
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die Charakterisierung der Gefügeentwicklung unterschiedlich mikrolegierter 
Schmiedestähle auf Basis des 27MnSiVS6 nach Warmumformung und 
kontinuierlicher Abkühlung bei umfassender Variation der Umform- und 
Abkühlparameter, um die Möglichkeiten des bisher kaum zur Anwendung 
gekommenen Konzeptes des Warmschmiedens bei relativ niedrigen 
Temperaturen /22/ zu eruieren. Im weiteren wird systematisch dargelegt, 
inwieweit sich ein verändertes Abkühlkonzept /13,17/ auf die Strukturbildungs-
prozesse auswirkt und welche qualitativen und quantitativen Gefüge-
veränderungen damit verbunden sind /21/. Dabei soll auf das Verständnis der 
Zusammenhänge von Stahlzusammensetzung, Herstellungsparametern und 
Struktur mit den Eigenschaften eingegangen werden. 
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2  Stand der Kenntnisse 
2.1 Stand und Problemstellung mikrolegierter Schmiedestähle 
Die am mikrolegierten Stahl 49MnVS3 eingeführte geregelte, kontinuierliche 
Abkühlung aus der Schmiedewärme an Luft (BY-Behandlung) setzte sich, wie 
in der Einleitung schon angedeutet, schnell für die Herstellung im Gesenk 
geschmiedeter Bauteile durch. Die Vorteile bei der angewendeten kontrol-
lierten Abkühlung liegen im Vergleich zum Vergütungsprozeß nicht nur in der 
verkürzten und energiesparenden Herstellung, sondern auch in der Ver-
ringerung der Kontroll-, Investitions- und Handhabungsaufwendungen für die 
jeweiligen Bauteile. Zudem wird die Bildung von Härterissen verhindert. Die 
hohen Vorwärm- und Schmiedetemperaturen von etwa 1250°C, verbunden mit 
der geregelten Abkühlung an Luft, führen allerdings zu einem Gefüge aus 
grobem Perlit mit Ferritnetzwerk, welches zwar bessere Kerbschlagarbeits-
werte als die eines konkurrierenden Gußwerkstoffes besitzt, jedoch deutlich 
geringere Werte als Vergütungsgefüge aufweist (Bild 2.1) /8/.  
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Bild 2.1: Zähigkeitsvergleich von Vergütungsstählen und einem Gußwerkstoff mit dem 
AFP-Stahl 49MnVS3 bei ähnlichem Festigkeitsniveau (ISO-V-Proben) /8/. 
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Diese Problematik der AFP-Stähle veranlaßte 1991 Garcia et al. /23/, für den 
„idealen Schmiedestahl“ neben guter spanender Bearbeitbarkeit und geringen 
Verzug folgende 5 Eigenschaften zu fordern: 
 
(1) Erzielen der geforderten Eigenschaften ohne Wärmebehandlung, 
(2) einfache Handhabung bei Umformung und Abkühlung, 
(3) hohe Festigkeit und Zähigkeit auch bei größeren Abmessungen, 
(4) möglichst gleichmäßige Eigenschaften über das Volumen sowie  
(5) Eignung für Oberflächenbehandlung wie Nitrieren und Einsatzhärten. 
 
Zwar konnte der AFP-Stahl 49MnVS3 einige dieser Anforderungen erfüllen, 
aber insbesondere die niedrigeren Zähigkeitswerte ermöglichten neben der 
Verwendung für Kurbelwellen nur den Einsatz für nicht schlagartig bean-
spruchte Fahrzeugteile wie Pleuel /24-26/.  
 
Die Zähigkeits-/Festigkeitsverhältnisse mittels optimierter Ferrit- und Perlit-
struktur so zu verbessern, daß weitere Anwendungsmöglichkeiten auch im 
Bereich dynamisch beanspruchter Fahrwerksteile wie Achsschenkel, 
Schwenklager und Vorderachskörper in Frage kommen, stellt aufgrund der 
Einsparungen an Prozeßstufen, der Verbesserung der Produktivität, der 
gleichmäßigeren Eigenschaften sowie der geringeren Bearbeitungskosten 
dieser Stahlgruppe einen starken wirtschaftlichen Anreiz dar /12,27,28/. Bei den 
ferritisch-perlitischen Gefügen der AFP-Stähle kann man dies neben der Aus-
scheidungshärtung des proeutektoiden und interlamellaren Ferrits mittels 
Vanadium-Karbonitriden über die Korngröße, die Ferrit-Perlit-Anteile sowie die 
Verteilung des Ferrits als auch über die Perlitlamellenabstände und –dicken 
realisieren /29/.  
 
Der recht hohe Kohlenstoffgehalt des 49MnVS3 von rund 0,4-0,5 % war für die 
Oberflächenhärtung der Kurbelwellen notwendig /12/. Mit Verringern des 
Kohlenstoffgehaltes sind niedrigere Perlit- bzw. höhere Ferritanteile bei 
Vergröberung der Perlitstruktur verbunden. Dies bewirkt eine Abnahme der 
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Festigkeit und somit der Härte bei gleichzeitiger Verbesserung der Zähigkeit 
und Duktilität /29-32/.  
 
Zunehmende Gehalte an Silizium wirken durch Mischkristallhärtung dem 
Festigkeitsverlust bei Verringerung des Kohlenstoffgehaltes entgegen. 
Weiterhin entsteht mehr und homogener verteilter, voreutektoider Ferrit, der 
ebenso die Zähigkeit verbessert /33,34/.  
 
Mangan verschiebt die Perlitumwandlung zu längeren Zeiten und tieferen 
Temperaturen, wobei letzteres bei feineren Zementitlamellen den Lamellen-
abstand im Perlit vermindert (Perlitverdünnung). Durch die Verfeinerung der 
Ferrit-Perlit-Struktur sowie durch Mischkristallhärtung wird die Zähigkeit bzw. 
die Festigkeit erhöht /35-37/. Außerdem erhöht Mn die Löslichkeit der 
Mikrolegierungselemente im Austenit /35/. Mangankonzentrationen oberhalb 
von 1 % verzögern die Perlitumwandlung so weit, daß Anteile von Bainit 
auftreten können /38/. Bei weiterer Erhöhung auf über 1,3 Masse-% Mn ist das 
Ferrit-Netzwerk an den ehemaligen Austenitkorngrenzen nur noch unvollständig 
ausgeprägt /39/. Zudem bildet Mangan mit den bei den AFP-Stählen 
typischerweise auf 0,03 bis 0,08 % erhöhten Schwefelanteilen Mangan-Sulfide 
(MnS), die die spanende Bearbeitung verbessern. Diese Sulfideinschlüsse 
wirken auch als Ferrit-Keimbildungsstellen innerhalb der ehemaligen 
Austenitkörner und können außerdem das Gefüge beim Vorwärmen durch 
Behinderung des Austenitkornwachstums verfeinern /33,40,41/.  
 
Ausgehend vom AFP-Stahl 49MnVS3 ging somit die Verbesserung der 
Duktilitäts- bzw. Zähigkeitseigenschaften über die Anpassung der chemischen 
Zusammensetzung und der damit verbundenen Optimierung von Gefüge und 
Mikrostruktur in folgende Richtung:  
Das Absenken des Kohlenstoffgehaltes bei gleichzeitiger Erhöhung der 
Silizium- und Mangangehalte auf 0,6 Masse-% bzw. 1,3 Masse-% führte zum 
Stahl 38MnSiVS5, der durch den höheren und homogener ausgebildeten 
Ferritanteil die Zähigkeit im Vergleich zum 49MnVS3 verbesserte. Einen 
weiteren, wesentlichen Fortschritt brachte die Mikrolegierung mit Titan 
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verbunden mit weiterer Verringerung des Kohlenstoffgehaltes. Der Ende der 
80er Jahre eingeführte schweißbare mikrolegierte Schmiedestahl 27MnSiVS6 
(+Ti) hat nahezu unabhängig von den Austenitisierungsbedingungen eine 
feinkörnige, ferritisch-perlitische Struktur mit etwa 3-fach höherer 
Bruchzähigkeit als der Basisstahl 49MnVS3 /27-29/. Dieser Stahl mit etwa 800-
950 N/mm2 Zugfestigkeit, einer Dehngrenze oberhalb von 500 N/mm2 und einer 
Raumtemperatur-Kerbschlagarbeit von mindestens 40 J stellt zur Zeit den 
letzten Stand der Entwicklungen im Bereich der AFP-Stähle dar. Er ersetzt 
beispielsweise den bei Volvo bisher für die vordere Radachse eingesetzten 
Vergütungsstahl 41CrS4 /25/. Entsprechend ihrer wachsenden Bedeutung sind 
die AFP-Stähle mittlerweile im Stahl-Eisen-Werkstoffblatt SEW 101 genormt 
und im europäischen Normenwerk EN 10267 eingeführt /6,42/. 
 
Parallele Entwicklungen an Schmiedestählen mit mittlerem C-Gehalt von 
Renault in Frankreich können mit der seit 1979 produzierten, Vanadium und 
Niob enthaltenden, luftgekühlten Metasafe-Reihe einen Zugfestigkeitsbereich 
von 750 bis 2000 N/mm2 abdecken /43,44/. Peugeot und Ascometal setzen den 
Stahl 35MnV7 (+Ti) mit etwa 0,35 % C, 1,80 % Mn, 0,25 % Si und 0,12 % V für 
hochbeanspruchte Kurbelwellen ein, der nach Schmieden und gesteuerter 
Zweistufen-Abkühlung (schnelles Abkühlen gefolgt von einem langsamen 
Abkühlschritt) hohe Festigkeiten und Zähigkeiten oberhalb 30 J mit einem 
bainitischen Gefüge erreicht /45/.  
 
Eine Zusammenstellung der in Europa gebräuchlichen mikrolegierten 
Schmiedestähle mit mittlerem Kohlenstoffgehalt und deren mechanisches 
Eigenschaftsprofil zeigt Tabelle 2.1. 
 
Das weltweit einsetzende Interesse an einer Verbesserung der 
Zähigkeitseigenschaften Ende der 80er Jahre hatte auch Auswirkungen auf die 
Stahl-Entwicklungen in anderen Ländern /49/. In Rußland führten grundlegende 
Untersuchungen zur Vermeidung von Bainit in AFP-Stählen zu einem 
mikrolegierten Stahl mit geringen Anteilen an Chrom, Molybdän sowie 
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Tabelle 2.1: Beispiele /6,37,44-48/ für mikrolegierte Schmiedestähle in Europa nach: 
a)  ihrer chemischen Zusammensetzung in Massen-% und 
lfd. 
Nummer 
Stahlbezeichnung C Si Mn S V Bemerkung
1 44MnSiVS6 (SEW) 0,42-
0,47 
0,5-
0,8 
1,3-
1,6 
0,02-
0,035 
0,10-
0,15 
(+Ti) 
2 38MnSiVS5 (SEW) 0,35-
0,40 
0,5-
0,7 
1,2-
1,5 
0,045-
0,065 
0,08-
0,13 
(+Ti) 
3 27MnSiVS6 (SEW) 0,25-
0,30 
0,5-
0,8 
1,3-
1,6 
0,03-
0,05 
0,08-
0,13 
(+Ti) 
4 Vanard 850 (UES) 0,36 0,17 1,25 0,04 0,09  
5 Vanard 1000 0,43 0,35 1,25 0,06 0,09  
6 35MnV7 0,35 0,25 1,8  0,12 (+Ti) 
7 Metasafe 800 0,22 0,15 1,5   Nb+V 0,19 
8 Metasafe 1000 0,43 0,15 1,5   Nb+V 0,16 
9 V2906 (Volvo) 0,43-
0,47 
0,15-
0,40 
0,6-
0,8 
0,04-
0,06 
0,07-
0,10 
 
 
 
b)  ihren mechanisch/technologischen Eigenschaften1.  
lfd. 
Nummer 
Rm 
in N/mm2 
Rp0,2 min. 
in N/mm2 
A5 
in %
Z 
in %
AV (RT) 
in J 
Ferrit 
in % 
Bemerkung 
 
1 850-1100 600 >10 >20 >10 5-25 (+Ti) 
2 820-1000 550 >12 >25  10-30 (+Ti) 
3 800-950 500 >14 >30 >40 30-50 (+Ti) 
4 770-930 540 >18 >20 >20 30-50  
5 930-1080 650 >12 >15 >10 10  
6 850-950 600 >15  >30 KCU bainitisch  (+Ti) 
7 >800 >500     Nb+V 0,19 
8 >1000 >500     Nb+V 0,16 
9 800-950 520 >15     
 
                                            
1 teilweise abhängig von den Abmessungen 
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Niob und Vanadium /38,50/. China entwickelte auf der Basis des Stahls 
49MnVS3 AFP-Stähle mit Kohlenstoffgehalten von 0,24 bis 0,46 % C, die 
variierende Gehalte an Vanadium, Niob und Titan besitzen /51/. In Japan 
kamen früh Überlegungen auf, die Einsatzgebiete der in ihrer Festigkeit und 
Zähigkeit begrenzten ferritisch-perlitischen Stähle durch martensitisch-
bainitische Stähle mit niedrigeren Kohlenstoffgehalten von etwa 0,25 %, hohen 
Mangan- und Chromgehalten zu erweitern. Das Absenken des Kohlenstoff-
gehaltes und beschleunigte, intensivere Abkühlung durch Einsatz von 
Ventilatoren führt mit dem dann entstehenden martensitisch-bainitischen 
Gefüge zu Eigenschaftskombinationen ähnlich den höherlegierten CrMo-
Vergütungsstählen /32,33/. 
 
Ein Überblick über derzeitige Anwendungsbereiche von Schmiedestählen ohne 
nachfolgende Wärmebehandlung und deren Eigenschaften ist abschließend in 
Bild 2.2 dargestellt. 
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Bild 2.2: Anwendungsbereiche und Eigenschaften (Kerbschlagzähigkeit bei 
Raumtemperatur, Rundkerb) mikrolegierter AFP-Schmiedestähle (F+P) im Vergleich 
zu bainitischen Schmiedestählen /nach 17,32/. 
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2.2  Wirkungsweise von Mikrolegierungselementen 
Bei den ausscheidungshärtenden Schmiedestählen werden die Effekte genutzt, 
die sich durch Zugabe von Mikrolegierungselementen wie Titan und 
insbesondere Vanadium entsprechend den handelsüblichen AFP-Stählen oder 
auch durch Niob ergeben. Diese Mikrolegierungselemente wirken in gelöster 
Form oder als feindisperse Karbid-, Nitrid- oder Karbonitrid-Ausscheidungen 
unter anderem auf Kornwachstum, Versetzungsbewegung sowie Rekristallisa-
tion. Dabei kommt dem unterschiedlichen Löslichkeits- und Ausscheidungs-
verhalten mit Kohlenstoff und Stickstoff im Austenit wie auch im Ferrit eine 
wesentliche Bedeutung zu /3,4,52/. Die Löslichkeit der Mikrolegierungs-
elemente wird näherungsweise durch das Löslichkeitsprodukt beschrieben, 
welche in Bild 2.3 in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt sind. 
Allgemein ist bekannt, daß diese Ausscheidungen als Keime an Versetzungen, 
Sub- und Großwinkelkorngrenzen oder an Zwillingsgrenzen innerhalb des 
Austenits den Beginn diffusionsgesteuerter Umwandlung beschleunigen und 
damit  die  Umwandlungstemperatur  erhöhen. Zum  anderen  verzögern  diese  
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Bild 2.3: Löslichkeitsprodukte L = log [%Me][%C,N] = -A/T+B verschiedener 
Mikrolegierungsausscheidungen in Abhängigkeit von der Temperatur /53/. 
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Elemente im gelösten Zustand die Umwandlung und können nach Aus-
scheidung das Kornwachstum behindern. 
2.2.1  Einfluß von Titan 
Für ein effektives „Mikrolegieren“ ist es unabdingbar, einen Teil der 
Ausscheidungen vor dem Schmiedevorgang durch das Vorwärmen in Lösung 
zu bringen, um das Mikrolegierungspotential beim nachfolgenden Umformen 
und bei der Ausscheidungshärtung effektiv auszuschöpfen /54/. Andererseits 
kann sich mit steigender Temperatur und beginnender Auflösung eine 
inhomogene Verteilung der Ausscheidungen und daraus folgend eine 
heterogene Kornstruktur, d.h. ungleichmäßiges Kornwachstum, ausbilden (Bild 
2.4) /30,55-57/. 
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Bild 2.4: Kornwachstumscharakteristik des Austenits bei unterschiedlicher Mikrolegierungs-
elementzugabe /nach 57/. 
Bis etwa 1250°C Vorwärmtemperatur behindern Titangehalte zwischen 0,015 
und 0,02 % am effektivsten das Kornwachstum /58/. Dies wird durch die 
Bildung von feinen Ti-Nitriden (TiN) erreicht, die sich bei oder nach der 
Erstarrung beim Vergießen ausscheiden. TiN weist die geringste Löslichkeit 
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und somit eine höhere Teilchenstabilität auf als andere von 
Mikrolegierungselementen gebildete Karbide bzw. Nitride (Bild 2.4). Die TiN-
Teilchen behindern das Kornwachstum aber nur dann, wenn sie eine gewisse 
„kritische“ Größe nicht überschreiten. Nach Gladmann /59/ gilt für diesen 
kritischen Teilchenradius: 
 
1
0
krit Z
2
2
3fR6r









	   (1). 
 
Wenn der Teilchenradius r den durch den mittleren Korndurchmesser R0, den 
Volumenanteil f der Teilchen sowie den durch das Radienverhältnis 
benachbarter Körner Z gegebenen kritischen Wert überschreitet, verlieren die 
Teilchen die kornwachstumshemmende Wirkung. Günstig wirken sich somit 
Ausscheidungen aus, die bei gegebenem Volumenanteil möglichst feindispers 
sind und geringe Neigung zur Teilchenvergröberung aufweisen /60/. 
Stöchiometrische (3,4:1) Ti/N-Verhältnisse erzielen die besten Ergebnisse 
bezüglich Volumenanteil und Dispersion, während höhere Stickstoffgehalte sich 
stabilisierend auf die Titan-Ausscheidungen auswirken /61/. 
 
Um im mittleren und unteren Austenitgebiet wirksam die Rekristallisation zu 
behindern, ist die Bildungstemperatur von TiN zu hoch bzw. die Teilchen sind 
zu groß. Gelöst oder als Titancarbid (TiC) im Austenit ausgeschieden behindert 
Titan allerdings die Rekristallisation respektive erhöht die Rekristallisations-
temperatur /60,62/. TiC bewirkt zugleich eine Verfestigung und Kornfeinung des 
Ferrits /3,4/. Andererseits kann Titan durch das feine Austenitgefüge den 
Ferritanteil und damit die Zähigkeit erhöhen. 
2.2.2  Einfluß von Niob 
Die Karbonitride des Niobs (Nb(C,N)) sind ebenfalls relativ stabil (vgl. Bild 2.4), 
so daß nur etwa 0,015 Masse-% Niob bei einer Vorwärmtemperatur von 
1200°C und einem C-Gehalt von 0,3 % bzw. N-Gehalt von 0,01 % in Lösung 
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gehen /63/. Aufgrund dessen kann Niob zur Kornwachstumsbehinderung 
eingesetzt werden /43,64/.  
 
Von den HSLA-Stählen ist die verformungsinduzierte Nb(C,N)-Ausscheidung im 
mittlerem und unteren Austenit bekannt, die die Austenit-Rekristallisation am 
effektivsten verzögert (Bild 2.5) und ein feinkörniges Endgefüge hervorruft /65-
69/. Der Anteil an Ausscheidungen ist dabei unter anderem abhängig von 
Umformgrad, Temperatur, Austenitkorngröße und Niobgehalt, welcher üblicher-
weise zwischen 0,01 bis 0,1 Masse-% liegt /64,67,69-71/. Diese teilweise nur 2-
3 nm großen Ausscheidungen bilden sich bevorzugt an Austenitkorngrenzen 
und Deformationsbändern sowie in einem zweiten Schritt an Substrukturen 
innerhalb der Matrix /72,73/. Andererseits kann gelöstes Niob durch den um 
15,2 % größeren Atomdurchmesser des Niob-Atoms im Vergleich zum Eisen 
diffusionskontrollierte Erscheinungen verzögern /74/. Es behindert auch nur 
dann effektiv die Rekristallisation, wenn es vorher gelöst war, wobei der Effekt 
des „solute drag“ auf die Rekristallisationsbehinderung im Vergleich zum 
„pinning“ relativ klein ist (Bild 2.6) /75-77/. 
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Bild 2.5: Erhöhung der Rekristallisations-Stop-Temperatur für unterschiedliche 
Anfangsgehalte an gelösten Mikrolegierungselementen in einem Stahl mit 0,07 % C, 
1,40 % Mn und 0,25 % Si /78/. 
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Bild 2.6: Schematische Darstellung der Wirkungsweise von gelösten Elementen und 
Ausscheidungen auf die statische Rekristallisation im Vergleich mit unlegiertem 
Austenit /nach 4,79/. 
Die rücktreibende Kraft, die die Unterdrückung der Austenitrekristallisation 
durch die Ausscheidungen bewirkt, errechnet sich nach dem Subkorngrenzen-
Modell von Hansen et al. /72/ aus: 
 
 r 2 1vSPIN 2lf3F 
   (2). 
 
 steht für die Energie der Austenitkorngrenze und fv für den Volumenanteil der 
Ausscheidungen, l bezeichnet den Durchmesser der Subkörner und r den 
Teilchenradius. Um wirksam zu sein, müssen die Kräfte, die die verformungs-
induzierten Ausscheidungen auf die Korngrenze ausüben, über der treibenden 
Kraft der Rekristallisation liegen /60/. 
 
Gelöstes Niob fördert die Bildung von Härtungsgefüge (Bainit/Martensit) sowie 
bei Vorliegen von grobkörnigem Austenit die Ausbildung des Ferrits in 
Widmannstättenscher Form /5,22,80/. 
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2.2.3  Einfluß von Vanadium 
Während der ersten Entwicklungsphase der AFP-Stähle wurde die 
Mikrolegierung mit Vanadium - zumindest in Deutschland - vorrangig betrieben, 
da die Niob-mikrolegierten Varianten stark streuende Eigenschaften bei 
geringen Änderungen der Prozeßparameter erkennen ließen /5,22/.  
 
Das Aushärtungspotential des Vanadiums in AFP-Stählen liegt zwar mit 26 
N/mm2 je 0,01 % gelöstem Anteil im Austenit unterhalb dem des Niobs, 
allerdings ist durch die höhere Löslichkeit in dem für Schmiedeprozesse 
verwendeten Vorwärmbereich das Ausscheidungspotential deutlich größer 
/27,81/. Aufgrund dieser hohen Löslichkeit hat dies bei alleinigem Zulegieren 
von Vanadium oberhalb einer Vorwärmtemperatur von 950°C allerdings 
negative Auswirkungen auf das Kornwachstum (vgl. auch Bild 2.4). Ab 1050°C 
lösen sich die Vanadiumverbindungen vollständig auf /56/. Vanadiumnitride 
(VN) und - bei Abbinden des freien Stickstoffs - auch VC sowie komplexe 
Vanadiumcarbonitride sind somit nicht für eine effektive Austenitkorn-
wachstumshemmung beim Schmiedeprozeß geeignet. Dies trifft ebenfalls für 
die Rekristallisationsbehinderung bzw. Feinkornhärtung zu, wie dies durch Niob 
bewirkt wird. Dadurch, daß beim Abkühlen der Ausscheidungsprozeß des 
Vanadiums als V(C,N) im Austenit erst um 800°C beginnt, findet kaum eine 
effektive Rekristallisationsbehinderung des Austenits statt /56,82/.  
 
Aufgrund dessen wird Vanadium vorwiegend zur Ausscheidungshärtung 
verwendet und bildet während oder nach der /-Umwandlung durch die 
abnehmende Löslichkeit hauptsächlich rundliche Ausscheidungen von V(C,N) 
im Ferrit bzw. im Ferrit des Perlits mit einer Größe unterhalb von 10 nm /83-86/, 
wobei im Perlit teilweise ausscheidungsfreie Zonen beobachtet werden /83,87/. 
Dabei lassen sich grundsätzlich zwei Ausscheidungsarten innerhalb der Matrix 
unterscheiden. Die sogenannten Interphasen-Ausscheidungen, die sich an der 
/-Grenzfläche bilden und normalerweise in einem Temperaturbereich 
zwischen 800-700°C beobachtet werden, treten in Reihen bzw. Bändern auf 
und weisen eine Baker-Nutting-Orientierung {001} // {001}V(C,N) und <110> // 
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<100>V(C,N) auf /63,64,83,84,86,88,89/. Deren Morphologie ist abhängig von 
Kühlrate, Haltetemperatur, Umwandlungsgeschwindigkeit und –temperatur. Mit 
niedrigerer Bildungstemperatur werden die Ausscheidungen feiner, und die 
Abstände verringern sich /44,86,87,89-91/. Die beschriebenen Reihen-
ausscheidungen sind jedoch für die Ausscheidungshärtung weniger effektiv als 
die regellos bzw. statistisch verteilten Ausscheidungen /91/. Die letztgenannten 
Matrixausscheidungen werden bei einer Temperatur um 700°C und darunter 
festgestellt, bei der die schneller fortschreitende -/-Grenzfläche einen 
übersättigten Ferrit zurückläßt /86/.  
Bei niedrigerer Kühlrate oder bei hohen Haltetemperaturen im -/-Gebiet 
können sich innerhalb des Ferrits auch längliche Ausscheidungen bilden. Nach 
Lagneborg et al. /86/ ist dies auf eine „verzerrte“ Form einer eutektoiden 
Reaktion zurückzuführen.  
 
Vanadiumgehalte von 0,05-0,1 % bzw. bis zu 0,16 % werden bei CMn-Stählen 
für die Eigenschaftskombination von guter Festigkeit und Zähigkeit als optimal 
erachtet /83/. Zusätzlich verbessert Vanadium durch die Ankeimung als VN an 
MnS die Bedingungen für eine intragranulare Ferritbildung /41/.  
 
Panfilova et al. /92/ zeigten, daß eine Kaltdeformation (Kaltumformung unter 
hohem hydrostatischen Druck) durch die erhöhte Defektdichte die 
Ausscheidungsrate verstärkt. Zudem wird bei Stählen mit mittlerem 
Kohlenstoffgehalt und zusätzlichem Chrom von VN-Ausscheidungen nach 
Anlassen oberhalb 500°C berichtet. Ebenso werden feindisperse V(C,N)-
Teilchen an Korngrenzen und Versetzungen bei Haltetemperaturen von 350-
400°C beobachtet /93/.  
2.2.4  Auswirkung komplexer Mikrolegierungselementzugaben  
Die übereinstimmend kubische Kristallstruktur (NaCl-Struktur) und die 
Ähnlichkeit der Gitterparameter der Karbonitride ermöglicht eine weitgehende 
Mischbarkeit der Mikrolegierungsausscheidungen untereinander, wobei die 
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detaillierte Elementkonzentration von den vorliegenden Ausscheidungs-
bedingungen abhängt. Durch die Kombination von Mikrolegierungselementen 
ändert sich die Zusammensetzung der Ausscheidungen durch die gegenseitige 
Beeinflussung recht komplex /73,94-97/. Hier ist der Kenntnisstand bezüglich 
der Variation der Zusammensetzung und Verfahrensparameter bei den HSLA-
Stählen weiter vorangeschritten als bei den mikrolegierten Schmiedestählen, 
wobei allerdings die in den letzten Jahren recht zahlreich entwickelten 
Computermodelle zur Berechnung der Ausscheidungen (Zusammensetzung, 
Ausscheidungsgrade) natürlich prinzipiell auch für Schmiedestähle nutzbar 
sind. 
 
Bei Zugabe von Titan zu Vanadium-legierten Stählen wird der auf die 
Streckgrenze und Zähigkeit verbessernd wirkende kombinatorische Effekt der 
Kornfeinung und Ausscheidungshärtung ausgenutzt /12,98,99/. Allerdings keimt 
Vanadium als V(C,N) an den würfelförmigen TiN-Teilchen an und kann 
hierdurch einen Teil seines Ausscheidungspotentials verlieren /100/. Der 
Vanadiumgehalt dieser Ti-reichen Ausscheidungen ist von der Partikelgröße 
und Temperatur abhängig. So vergrößert sich mit wachsender Bildungs-
temperatur das Ti:V-Verhältnis /96,101,102/. Zusätzlich vorhandene feine, 
rundliche Ausscheidungen (<10 nm) bzw. nadelförmige Ausscheidungen 
bestehen hingegen hauptsächlich aus V(C,N) /98,103/.  
 
Untersuchungen von Guanghui et al. /104/ zeigen, daß Niob bei Vanadium-
mikrolegierten Stählen ebenfalls deutlich das Austenitkornwachstum behindert 
bzw. ein feineres Sekundärgefüge hervorruft und eine Alternative zu den 
üblichen AFP-Stählen darstellt. Niob verändert nicht nur die Menge an 
Vanadiumausscheidungen, sondern auch die Ausscheidungscharakteristik. Die 
Interphasenausscheidung wird eher unterdrückt, wohingegen Ausscheidungen 
an Versetzungslinien und entlang von Subkorngrenzen zunehmen /35,104/. Die 
Ausscheidung im Austenit erfolgt dabei in zwei Stufen. An den 
Austenitkorngrenzen und an der Substruktur liegen V-reichere Ausscheidungen 
vor. Die Matrix zeigt hingegen Ausscheidungen mit höherem Niob-Gehalt. Mit 
niedrigerer Bildungstemperatur enthalten die Teilchen mehr Vanadium 
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/73,105,106/. Vanadiumzugabe zu Niob-mikrolegierten Stählen verzögert durch 
die verstärkte Karbonitrid-Ausscheidung die Austenitrekristallisation noch 
weitgehender /69/. Weiterhin verändert Niob bei V-mikrolegierten Stählen die 
Morphologie des Umwandlungsgefüges. Die Zementitlamellen des Perlits 
werden dünner, kürzer und erhalten ein „diskontinuierliches“ Aussehen 
/35,104/.  
 
Die Kombination von Niob und Titan findet in mikrolegierten Schmiedestählen 
bisher selten Verwendung. Es treten bei dieser Zusammensetzung wie auch 
bei den anderen Kombinationen grundsätzlich Mischphasen (Ti,Nb)(C,N) auf 
/96/. In /107/ wird neben den kubischen TiN-Teilchen mit epitaxial 
angewachsenem NbC von rundlichen, reinen Nb(C,N)-Ausscheidungen 
berichtet. Durch Zugabe von Stickstoff bildet sich bei hohen Temperaturen eher 
TiN, bei niedrigeren mehr Nb(C,N) bzw. bei geringerem Stickstoffangebot eher 
NbC /108/.  
 
Eine weitere Möglichkeit ist in einer Zugabe von Niob zu Titan- und Vanadium-
mikrolegierten Stählen zu sehen. Die wichtigsten Effekte dieser drei 
Mikrolegierunsgelemente wie Kontrolle des Austenitkornwachstums, Rekristal-
lisationsbehinderung und Ausscheidungshärtung werden hierbei miteinander 
kombiniert. In /109/ wird davon berichtet, daß Niob die TiN-Ausscheidungen 
stabilisiert und entsprechend günstig die Kornvergröberungstemperatur sowie 
das Kornwachstumsverhalten beeinflußt. Die Feinkornbildung wird durch eine 
Behinderung der statischen Rekristallisation beim Umformvorgang unterstützt 
/105/. Bei HSLA-Stählen wurden nach thermomechanischem Walzen kubische 
TiN- neben rundlicheren, häufig Nb-reichen komplexen Karbonitrid-
Ausscheidungen von 10-50 nm Durchmesser in der Matrix gefunden. 
Vanadiumreich waren hingegen nur feindisperse Teilchen in der Größe von 
einigen Nanometern.  
 
Zur Wirkungsweise von Stickstoff liegen in Schmiedestählen nur wenige 
systematische Untersuchungen vor. Freier Stickstoff wirkt generell stark 
versprödend. Gezielt wird er zur besseren Nutzung der V-Ausscheidungen 
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sowie erhöhter Stabilität der Ti- und V-Nitride eingesetzt /61,99/. Dies bewirkt 
gleichzeitig eine Verringerung der Konzentration an gelöstem Titan /110/. Mit 
erhöhtem Stickstoffgehalt werden zudem die Ausscheidungen des Vanadiums 
und des Titans feiner und verbessern den Härtungseffekt des Vanadiums 
aufgrund des verstärkten kohärenten Spannungsfeldes sowie gesteigerten 
Versetzungspinnings /53,111,112/. Die höchsten Ausscheidungsraten - 
teilweise auch schon Vorausscheidungen im Austenit - werden bei stöchio-
metrischer Zusammensetzung erzielt. Generell erhöht Stickstoff bei Vanadium-
mikrolegierten Stählen den Ferritanteil und die gleichmäßigere Ausbildung des 
Perlits. Neben der Ferritkornfeinung wird die Bildung von Widmannstätten-
schem Ferrit unterdrückt /53,89,99,112-116/. 
2.3  Umwandlungsgefüge 
Die Art des Gefüges nach der allotropen Umwandlung des Austenits bestimmt 
unter anderem die Eigenschaften des Werkstoffes. Die typische Struktur des 
Umwandlungsgefüges der AFP-Stähle besteht nach der gesteuerten Abkühlung 
(BY-Behandlung) aus einem perlitischen Gefüge mit einem Ferrit-Saum an den 
ehemaligen Austenitkorngrenzen /12/. Bei hohen Temperaturen ist die 
Umwandlung diffusionkontrolliert und beginnt orientierungsabhängig 
hauptsächlich an den keimbildungsfördernden Austenitkorngrenzen 
(heterogen), Deformationsbändern, groben Ausscheidungen und an 
Anlaßzwillingen /95,116-118/. Bei kleinem Austenitkorn wird dementsprechend 
die diffuionskontrollierte Umwandlung gefördert und auch das Sekundärgefüge 
feiner /30,71,117-119/.  
 
Während der Umwandlung des Austenits in voreutektoiden Ferrit reichert sich 
der noch nicht umgewandelte Anteil an Kohlenstoff an, der durch eine 
diskontinuierliche Reaktion mit wechselweiser Bildung von Ferrit und Zementit 
die lamellare Anordnung Perlit bildet. Hierbei ist die Kohlenstoffdiffusion der 
geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei der Gefügebildung. Mit abnehmender 
Bildungs- bzw. Umwandlungstemperatur wird die Diffusion erschwert und die 
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Lamellenabstände vekleinern sich. Feinere Lamellen und höhere Perlitanteile 
steigern die Zähigkeit bzw. Festigkeit /120/. Hinsichtlich der quantitativen 
Zusammenhänge zwischen Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften 
dieser Gefügeanordnung lassen sich gegenwärtig nach /121/ folgende 
Angaben machen:  
 
 
]N[%425]Si[%63
)9,3179()1()d17]Mn[%5835(MPainR
.sol
2/1s3/1f2/13/1f2,0p



  (3), 
 
 
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 
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wobei f und d den Volumenanteil bzw. die Korngröße (in mm) des voreutekto-
iden Ferrits darstellen sowie s den Abstand zwischen den Perlitlamellen, p die 
Perlitkoloniegröße und t die Perlitlamellendicke in mm bezeichnen. Mögliche 
Beiträge Ausscheidungen im voreutektoiden Ferrit bzw. im Ferrit des Perlits 
oder von Versetzungen sind in diesen Formeln jedoch nicht enthalten. 
Berücksichtigt sind aber die Mischkristallhärtung durch Si und Mn sowie die 
Wirkung von gelöstem Stickstoff. Die Formeln verdeutlichen, daß Streck-
grenze, Zugfestigkeit und auch die Übergangstemperatur mit steigendem 
Perlitanteil und abnehmendem interlamellarem Abstand s der Perlitlamellen zu-
nehmen. Mit abnehmender Ferritkorngröße nehmen Rp0,2 und Rm zu und TÜ ab. 
Die üblicherweise ebenfalls mit geringer werdendem Lamellenabstand 
abnehmende Lamellendicke t senkt die Übergangstemperatur (bei konstantem 
C-Gehalt des Perlits). Tabelle 2.2 faßt für ferritisch-perlitische Stähle den 
Einfluß der wichtigsten Strukturparameter auf die mechanischen Eigenschaften 
zusammen. Diese Effekte lassen sich durch legierungstechnische Maßnahmen 
oder durch Anpassung der Verfahrensparameter realisieren (vgl. Abschnitte 2.1 
und 2.4). 
STAND DER KENNTNISSE 22
Tabelle 2.2: Schematische Darstellung des Einflusses der Vergrößerung einiger 
Strukturparameter auf das mechanische Eigenschaftsbild des ferritisch-perlitischen 
Gefüges1 (Kenngrößen vgl. vorherigen Abschnitt bzw. Fußnoten). 
Erhöhung d bzw. p2 f3  s4 t4 
Festigkeit - - - + 
Zähigkeit - + + - 
 
Bei den mikrolegierten Schmiedestählen gibt es entsprechend den Aus-
führungen im ersten Abschnitt nicht nur ferritisch-perlitische Mikrostrukturen, 
sondern in den letzten Jahren verstärkt auch Stähle mit bainitischem bis 
martensitischem Gefüge.  
 
Bainit entsteht unterhalb des Temperaturbereiches der perlitischen 
Umwandlung. Neben den meist beschriebenen Ausbildungsarten von feinem 
bzw. grobem oberem und unterem Bainit wird eine metallographische 
Einteilung der unterschiedlichen Erscheinungsformen des Bainits auch nach 
Typ I-III durchgeführt /122-124/. Eine einheitliche Nomenklatur hat sich 
diesbezüglich wohl auch wegen der umstrittenen Bildungsbedingungen und 
komplexen Morphologie noch nicht durchgesetzt. 
 
Bainit ist ein nicht lamellares Gefüge aus Karbid und Ferrit und besitzt 
bekanntermaßen durch Subkorngrenzen und höhere Versetzungsdichte ein 
besseres Festigkeitsniveau als der eutektoide Ferrit. Bei der Bainitbildung 
entstehen durch Diffusion verarmte Bereiche an Kohlenstoff. Es bilden sich 
gruppenweise parallele, langgestreckte, durch Kleinwinkelkorngrenzen 
ausgewiesene Ferritlanzetten mit 111 Wachstumsrichtung und einem sehr 
niedrigen C-Gehalt. Zwischen zwei parallel wachsenden Latten können neben 
Zementit kohlenstoffreicher Martensit und/oder Restaustenit entstehen. Dies 
sind beim sogenannten oberen Bainit keine Lamellen, sondern Stäbchen oder 
kleine Plättchen. Im unterem Bainit scheiden sich Karbide im Inneren der 
                                            
1 - schlechter + besser 
2 Ferritkorngröße bzw. Perlitkoloniegröße 
3 Volumenanteil des Ferrits 
4 Perlitlamellenabstand bzw. -dicke 
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wachsenden Ferritbereiche aus. Dabei nehmen die Karbide wegen der 
Anisotropie von Grenzflächenspannung und Verzerrungsenergie einen Winkel 
von 60° gegen die Ferritachse ein, der sich aus der bevorzugten Keimbildung 
der Karbide an den Schnittstellen von (101)-Scherebenen des Ferrits mit der 
Phasengrenze Bainit/Austenit ergibt /125-129/. Der obere Bainit bildet sich 
zunächst über Ferritlatten vorwiegend an Austenitkorngrenzen. Unterer Bainit 
kann zusätzlich auch innerhalb der Körner auftreten. Das Aussehen hängt von 
der Bildungstemperatur und der Stahlzusammensetzung ab /127/. 
 
Die Martensitumwandlung findet bei hohen Unterkühlungen grundsätzlich 
athermisch statt. Bei Erreichen der Martensitbildungstemperatur (Ms) setzt die 
Umwandlung des Austenits schlagartig ein und läuft erst bei weiterer 
Abkühlung kaskadenartig in Sekundenbruchteilen ab. Die gitterverändernde 
Transformation (Volumenvergrößerung) führt wegen der schon beträchlichen 
Formänderungsfestigkeit des Austenits zu hohen Umwandlungsspannungen. 
Unter kristallographischer und morphologischer Sichtweise können die 
Martensitarten in Abhängigkeit vom Kohlenstoffgehalt (Gehalt an interstitiell 
gelösten Elementen) im wesentlichen zwischen Lanzett- und Plattenmartensit 
charakterisiert werden /130/. 
 
Der Lanzett- oder auch Massivmartensit ist eine Erscheinungsform bei 
niedrigeren Kohlenstoffgehalten (unter 0,5 %), deren Feinstruktur durch relativ 
hohe und gleichmäßige Versetzungsdichte gekennzeichnet ist. Die 
Habitusebene, d.h. die Trennebene zwischen Martensit und Austenit, ist {111}A. 
Für den Orientierungszusammenhang gilt die Kurdjumov-Sachs-Beziehung mit: 
{111}A  // {110}M und 011 A // 111 M (dichtest gepackte Gitterrichtung). Die 
Bereiche mit gleicher paralleler, durch Kleinwinkelkorngrenzen getrennter 
Anordnung der flachen Lanzetten werden Pakete genannt. Plattenmartensit 
bzw. nadliger oder verzwillingter Martensit tritt bei höheren Legierungsgehalten 
bzw. bei hoher Verformungskonzentration auch im Bereich mittlerer 
Kohlenstoffgehalte auf. Dieser besteht aus dreidimensionalen Platten bzw. 
Nadeln von weitem Größenspektrum, die unter bestimmten Winkeln zueinander 
angeordnet sind, aber isoliert voneinander gebildet werden. Hierdurch wird die 
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Anordnung unregelmäßig und recht komplex, was die Bildung von höheren 
Restaustenitgehalten fördert. Die Habitusebene der einzelnen Platten ist nicht 
parallel. Die Feinstruktur besteht größtenteils aus feinen Zwillingen oder aus 
einer Anordnung von Zwillingen und Schraubenversetzungen /131,132/.  
 
Systematische Informationen zu quantitativen Zusammenhängen zwischen 
bainitischen bzw. martensitischen oder noch komplexeren Strukturen und 
daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften, insbesondere im Bereich 
der mikrolegierten Schmiedestähle, fehlen noch weitgehend. Gegenüber AFP-
Stählen können bainitische bis bainitisch-martensitische Stähle ähnliche oder 
bessere Festigkeits- und Zähigkeitswerte (bis zu etwa 80 J Kerbschlagarbeit bei 
Raumtemperatur) erzielen /23,45,48,133,134/. Bezüglich des Einflusses 
bainitischer Gefüge auf die 0,2 %-Dehngrenze Rp0,2 läßt sich nach 
Honeycombe et al. /135/ folgende Gleichung aufstellen: 
 
  n 4/1d 2/12,0p 1,1514,17194MPainR     (6), 
 
mit d als Lattengröße in mm und n als Anzahl Karbide pro mm2. Bei 
Kombination zweier Gefügearten, wie beispielsweise in Dualphasenstählen mit 
Ferrit und Martensit, kann eine lineare Zunahme der Festigkeit mit Erhöhung 
des Martensitanteils festgestellt werden. Vereinfacht läßt sich dieser 
Zusammenhang nach: 
 
  mm0m fKMPainR    (7) 
 
zeigen, wobei 0 und Km Konstanten darstellen, die sich um etwa 450 N/mm2 
bzw. 13 N/mm2/% bewegen. Der Faktor fm ist der Volumenanteil des Martensits 
in Prozent /136/. Bei martensitisch-bainitischen Gefügen hat sich für optimale 
Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften ein Bainitanteil von 10-25 % bewährt 
/137/. Der Austenit wird bei diesem Mischgefüge vor der Umwandlung in 
Martensit durch die Bainitbildung unterteilt, wodurch sich die freie Weglänge für 
die Rißbildung verkürzt. Für die Korrelation zur 0,2 %-Dehngrenze (Rp0,2) kann 
in diesem Fall nach Tomita et al. /137/ eine modifizierte Mischungsregel 
verwendet werden: 
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B2,0BB
2/1
mi2,0p V)V1)(kS(R 
   (8). 
 
In dieser Gleichung bezeichnet i die Reibungsspannung des Martensits, Sm 
die mittlere Martensit-Paketgröße, k einen Faktor (Korngrenzenwiderstand), VB 
den Anteil an Bainit sowie B0,2 die Dehngrenze des Bainits. Bei komplexer 
Gefügezusammensetzung wie Ferrit mit Perlit und Martensit wurde für C-Mn-Si-
Stähle folgende Regressionsgleichung aufgestellt: 
 
)P(%7,4)M(%1,122,443Rm     (9). 
 
Hier zeigt sich, daß die Volumenanteile des Martensits (%M) und des Perlits 
(%P) additiv, aber mit unterschiedlichen Faktoren, berücksichtigt werden /138/.  
2.4 Einfluß technologischer Parameter 
Die Bedingungen beim Umformen wie Vorwärmtemperatur, Umformgrad, 
Endumformtemperatur und Abkühlregime, beeinflussen über die Veränderun-
gen des Austenits das Umwandlungsgefüge und somit die Eigenschaften der 
Stähle nachhaltig. Die Umformtechnologie ist dabei so zu gestalten, daß zu 
Beginn der Austenitumwandlung ein möglichst homogener, feinkörnig 
rekristallisierter bzw. verformter Austenit vorliegt. Unter Berücksichtigung der 
Gleichungen (3) bis (5) des vorigen Abschnittes ermöglicht dieser Ausgangs-
zustand über eine Verfeinerung des Ferrit-Perlit-Gefüges durch die höhere 
Keimdichte bei der Umwandlung und durch die tendenzielle Verringerung der 
Widmannstättenschen Gefügeausbildung eine Verbesserung der Zähigkeit 
/30,117,119,139-142/.  
 
Bei längeren Austenitisierungzeiten, wie bei der Langprodukteherstellung 
üblich, ist eine grobe Austenitstruktur mit groben Ausscheidungen verbunden 
/54/. Die in der Schmiedeindustrie angewandten kurzen Zeiten von 2 bis 5 
Minuten erzielen hingegen nach Luftkühlung von 1100 bzw. 1200°C das 
kleinste Austenitkorn und die höchste Härte /143/. 
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Das Schmieden findet üblicherweise in einem Temperaturbereich von 1200 bis 
1300°C mit Schmiedeendtemperaturen von 1100 bis 1200°C statt, um geringen 
Kraftaufwand verbunden mit höheren Werkzeugstandzeiten und besserem 
Formfüllungsvermögen zu erreichen /22/. Niedrigere Umformtemperaturen und 
höhere Umformgrade bewirken einen feinkörniger rekristallisierten Austenit 
/30/. Durch die höhere Anzahl an Defekten und potentiellen Keimstellen 
(Austenitkorngrenzen/Subkorngrenzennetz) beschleunigt sich die Umwand-
lungs- wie auch die Ausscheidungskinetik. Der Beginn der Ferritbildung bzw. 
die /-Umwandlung wird wie die ebenfalls diffusionsgesteuerte Perlitbildung zu 
kürzeren Zeiten hin verschoben, und der Anteil an gebildetem pro-eutektoidem 
Ferrit wächst /92,113,139,142-146/. Nicht rekristallisierter Austenit besitzt durch 
die Streckung der einzelnen Kristallite eine noch größere effektive 
Korngrenzenfläche je Volumeneinheit /146/.  
 
Brandis et al. /22/ beobachteten an dem ferritisch-perlitischen Schmiedestahl 
42MnSiVS3 nach Umformung bei 900°C ein Minimum der Festigkeit und ein 
Maximum der Duktilität durch die höheren Ferritanteile. Weiteres Absenken der 
Umformtemperatur wirkte sich wiederum positiv auf die Festigkeit aufgrund der 
zunehmenden Verformungsverfestigung des nicht rekristallisierten Gefüges 
bzw. des gebildeten Ferrits aus. Die eingebrachten Defekte können nicht 
vollständig abgebaut werden /22/, so daß zusätzlich Ferritbildung an Gleit-
bändern stattfinden kann, wodurch besonders im Bereich zwischen 900° und 
700°C das Gefüge bzw. der Anteil an voreutektoidem Ferrit gezielt beeinflußbar 
ist /22,31,98,142,143,147/. Dabei zeigen Variationen in der Stichplangestaltung 
wie die Veränderung der Umformgeschwindigkeit von 0,5 bis zu 50/s keinen 
signifikanten Einfluß auf die Zusammensetzung des Gefüges /22/. Allerdings 
können zu geringe Umformgrade oder auch stark inhomogen verformte 
Bereiche lokales Kornwachstum bewirken /148,149/. 
 
Kinetische Effekte wie die Erhöhung der Abkühlrate beeinflussen Anteile und 
Morphologie der jeweiligen Phasen. Die damit verbundene Verringerung der 
Umwandlungstemperatur erzeugt einen höheren Perlitanteil bei gleichzeitiger 
Verfeinerung der Lamellendicke, Kolonie- und Ferritkorngröße /150/. Hierdurch 
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verbessert sich sowohl die Festigkeit als auch die Zähigkeit. Andererseits wird 
bei Dong et al. davon berichtet, daß die Vergrößerung der Abkühlge-
schwindigkeit eine veränderte Mikrostruktur und Ausscheidungskinetik erzeugt, 
die die Duktilität verringern /151/. So können beispielsweise zu hohe 
Abkühlraten die Vanadium-Ausscheidung unterdrücken /44/. Nach Garcia et al. 
/147/ liegt der optimale Bereich der Abkühlgeschwindigkeit bei mikrolegierten 
Schmiedestählen zwischen 1 und 4 K/s, um das Ausscheidungspotential 
möglichst auszuschöpfen und eine beginnende Bainitbildung zu unterdrücken. 
Bei Schmiedestählen mit mittlerem C-Gehalt und bainitisch-martensitischem 
Gefüge wird eine erhöhte Zugfestigkeit und Streckgrenze bei geringeren 
Abkühlgeschwindigkeiten und mindestens 30% Bainit festgestellt /32/. Bild 2.7 
stellt schematisch die Keimbildungsmöglichkeiten des Ferrits in Abhängigkeit 
von Verformung und Abkühlung dar.  
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Bild 2.7: Einfluß des Umform- und Abkühlregimes auf die Keimbildungsstellen des 
Ferrits /152/.  
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2.5 Verarbeitungs- und Gebrauchseigenschaften 
Gerade für die in Großserien eingesetzten Schmiedeteile im Automobilbau wird 
insbesondere der spanenden Bearbeitung durch einen Anteil von bis zu 60 % 
an den Gesamtherstellkosten eines Bauteils eine große Bedeutung 
beigemessen /153,154/.  
Die Zerspanungseigenschaften werden hierbei nach den Kriterien 
Werkzeugstandzeit bzw. Verschleiß, Schnittkraft, Oberflächengüte sowie 
Spanform beurteilt /40/. Sie werden außer durch die Festigkeit und Zähigkeit 
des Werkstoffes auch von der Verteilung sowie Form der Einschlüsse und 
durch das Gefüge beeinflußt /10/. Eine Vielzahl von Zerspanungs-
untersuchungen zeigte ähnliche oder bessere Zerspanungseigenschaften von 
AFP-Stählen wie auch bainitischen Schmiedestählen im Vergleich zu 
Vergütungs- oder Gußstählen ähnlicher Festigkeit /40,45,155-158/. Neben dem 
geregelten Schwefelgehalt wirkt sich bei den ferritisch-perlitischen Stählen das 
relativ grobe Gefüge mit einem um die Perlitkolonien netzartig angeordneten 
Ferrit günstig auf die Zerspankräfte und die Spanbildung aus /40,157/. So 
erzielt beispielsweise der Stahl 27MnSiVS6 bei einem von Volvo entwickelten 
Zerspanungstest eine deutlich höhere Zerspanungsleistung als der Ver-
gütungsstahl 42CrMoS4 /159/. Ebenso zeigt der klassische Vergütungsstahl 
41CrS4 geringere Werkzeugstandzeiten /160/. Eine weitere Verringerung des 
Werkzeugverschleißes bzw. Erhöhung der Schnittgeschwindigkeit wird durch 
Anpassung des Schwefelgehaltes auf 0,06 bis 0,1 Masse-% erreicht /84,161/. 
Durch geeignete Auswahl der Schneidstoffe und Spanformgeometrien können 
allerdings auch schwefelarme AFP-Stähle ebensogut oder teilweise besser zu 
zerspanen sein, als aufgeschwefelte Varianten /160,162/. Ca-behandelte 
Schmelzen erreichen Standzeiterhöhungen von bis zu 400 % /163,164/. Auch 
innerhalb der AFP-Stähle ist aufgrund der Variation in den Gefügemengen-
anteilen der Werkzeugverschleiß unterschiedlich stark /29,164/. Neueste 
Untersuchungsergebnisse /165/ an mikrolegierten Schmiedestählen mit 
unterschiedlichem Gefügetypus (Ferrit-Perlit bis Ferrit-Bainit/Martensit) und 
Schwefelgehalten zeigen entgegen der herkömmlichen Auffassung - ohne 
Berücksichtigung des Verschleißverhaltens - keine signifikanten Abweichun-
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gen in der spanenden Bearbeitbarkeit. Lediglich niedrigere Schnittge-
schwindigkeiten erfordern bei den schwefelarmen (<0,006 %) Varianten um 
etwa 15 % höhere Zerspankräfte. 
Die Mehrzahl der insbesondere im Fahrwerksbereich eingesetzten Bauteile 
unterliegt einer zufallsartigen Betriebsbeanspruchung. Für diese dynamisch 
beanspruchten Bauteile ist das Wechselfestigkeitsverhalten von besonderer 
Bedeutung. Der Stahl 27MnSiVS6 besitzt ein sehr schmales Streuband bei der 
Umlaufbiegewechselfestigkeit. Die Dauerfestigkeit liegt um etwa 380 N/mm2 bei 
glatten Proben und bei gekerbten Proben (aK = 3) zwischen 80 und 140 N/mm2 
/29/. An glatten wie auch gekerbten Proben zeigen mikrolegierte Schmiede-
stähle ähnliche Ermüdungseigenschaften wie Vergütungsstähle /29,166/. Das 
bedeutet für ungekerbte Proben, daß sich das Verhältnis Umlaufbiege-
Dauerwechselfestigkeit zur Zugfestigkeit wie auch bei anderen Stählen in 
einem Bereich von 0,40 bis 0,5 einordnet /29,167/. Bei umfangreichen 
Schwingfestigkeitsuntersuchungen /168/ mit den unterschiedlichsten Bean-
spruchungsarten unterscheiden sich die mikrolegierten Schmiedestähle auch 
bezüglich der Kerb- und Mittelspannungsempfindlichkeit nicht von anderen 
Stählen. Die Zug-Druck-Wechselfestigkeit korreliert noch besser zur 0,2 %-
Dehngrenze als zur Zugfestigkeit /168/. Hierauf bezogen liegen die 
Dauerfestigkeiten bei ferritisch-perlitischem Gefüge zwischen 0,68 und 0,73 
/165/. Für dauerfest zu bemessende Bauteile sind die AFP-Stähle nach Ansicht 
von Hück /168/ dann eine Alternative zu Vergütungsstählen, wenn 
Zugfestigkeiten unter 950 N/mm2 ausreichen. Bei Bemessung auf 
Betriebsfestigkeit ist allerdings eine ausreichend hohe Verformbarkeit und 
Bruchzähigkeit notwendig, die im Fahrwerksbereich auch für tiefste 
Temperaturen gewährleistet sein muß /168/. Unterschiedlich eingestellte 
Gefügezustände bei mikrolegierten Schmiedestählen zeigen, daß die 
Dauerfestigkeit (Lastverhältnis R = -1) entsprechend der statischen Festigkeit 
vom Ferrit/Perlit-Gefüge über das Ferrit-Bainit/Martensit-Gefüge bis zum rein 
martensitischen Gefüge ansteigt /165/.  
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Im LCF- (low-cycle fatigue) Bereich, der noch besser die Resistenz gegenüber 
einer Rißinitiierung beschreibt, ist die Rißentstehungswahrscheinlichkeit für 
AFP-Stähle gleichwertig oder besser als bei den Vergütungsstählen /169/. An 
anderer Stelle /170/ wird von zyklischer Verfestigung beim ferritisch-perlitischen 
Gefüge berichtet. Indische Untersuchungen /171/ verschiedener Gefügetypen 
eines mikrolegierten Schmiedestahls belegen allerdings, daß ein Gefüge aus 
azikularem Ferrit und Martensit einen größeren Widerstand gegen Ermüdung 
aufweist als ferritisch-perlitische Strukturen.  
2.6  Ausblick 
Die Weiterentwicklung der AFP-Stähle bis zum 27MnSiVS6 mit Titanzusatz 
ermöglicht wegen des geringen Kohlenstoffgehaltes generell einen Einsatz im 
Kaltumformbereich. Mit einer leicht veränderten Variante, dem AFP-Stahl 
24MnSiV5, kann beispielsweise schon nach 10 %-igem Ziehgrad ein 
Streckgrenzenverhältnis wie in Vergütungsstählen erreicht werden /172,173/. 
Somit kommen außerhalb der Gesenkschmiedeindustrie die mikrolegierten 
Stähle für Kolbenstangen oder Befestigungselemente (8.8 bzw. 10.9 
Schrauben) in Betracht. Zudem kann der Anwendungsbereich in Richtung 
erhöhter Temperaturen erweitert werden, wie Untersuchungen am AFP-Stahl 
44MnSiVS6 für den Einsatz als Einlaßventil bzw. Auslaßventilschaft zeigen 
/25,173/.  
 
Bei Betrachtung der jüngsten Entwicklungen im Flachstahlsektor /174,175/ 
könnte das Potential der Schmiedestähle durch die Kombination mehrerer 
Phasen, sogenannter Mehrphasenstähle, weiter erhöht werden. Bei diesen 
Stählen werden in einer ferritischen Matrix härtere Gefügebestandteile 
(structural hardening), wie beispielsweise Bainit oder Martensit, homogen 
verteilt, um optimale Festigkeit und Duktilität zu erreichen. Multi-Phasen-Stähle 
mit C-armem Martensit bzw. unterem Bainit entsprechend den Ausführungen in 
Abschnitt 2.3 erreichen Dehngrenzen von 965 N/mm2 bei hoher Zähigkeit /176/. 
Ebenfalls zeigen mikrolegierte Stähle mit mittlerem Kohlenstoffgehalt und 
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einem durch eine zweistufige, kontinuierliche Abkühlung erzeugten Gefüge aus 
azikularem Ferrit eine gute Kombination von mechanischen Eigenschaften 
/177/. Andere Konzepte mit bainitischen Stählen, die zusätzlich Bor bzw. 
erhöhte Siliziumgehalte oder niedrigere Kohlenstoffgehalte aufweisen, sind den 
mikrolegierten ferritisch-perlitischen Stählen bezüglich der Zähigkeit und der 
begrenzten Festigkeit überlegen. Zusätzlicher Restaustenit kann die Festigkeit 
durch Ausscheidungshärtung und Umwandlung nach dem Anlassen 
verbessern, wobei allerdings eine Induktionshärtung in den meisten Fällen nicht 
mehr möglich ist /33,178,179/. Andere Randschichtverfestigungsverfahren zur 
Steigerung der Ermüdungsfestigkeit, wie das Nitrieren, wurden in jüngster Zeit 
für AFP-Stähle systematisch untersucht /180/. Hier liegen die mikrolegierten 
Schmiedestähle weitaus günstiger im Vergleich zu zahlreichen un- und 
niedriglegierten Vergütungsstählen, wodurch weitere Substitutions-
möglichkeiten gegeben sind. 
 
Ein weiteres Potential wird in der Optimierung der Umformbedingungen 
beispielsweise durch thermomechanische Behandlung (TMB) oder durch 
rekristallisationskontrolliertes Walzen (RCR) mit angepaßter Abkühlung ge- 
sehen /22,181/. In diesem Bereich gibt es den Autoren zufolge noch erhebliche 
Kenntnislücken, inwieweit bei umfassender Variation der Umform- und 
Abkühlparameter eine weitere Verbesserung der Kombination von Festigkeit 
und Zähigkeit bei mikrolegierten Schmiedestählen erreicht werden kann. Damit 
verbunden ist eine weitere Eruierung der Besonderheiten der Strukturbildungs-
prozesse in Schmiedestählen insbesondere bei komplexen Mikrolegierungs-
zusammensetzungen. 
 
D.J. Naylor formulierte 1998 /176/ auch unter dem Aspekt der 
Gewichtsreduktion im Automobilbereich die zukünftigen Ziele bei den 
mikrolegierten Schmiedestählen in einer hohen Festigkeit von über 1000 
N/mm2 verbunden mit hohem Streckgrenzenverhältnis bei guter Duktilität und 
Zähigkeit (>50 J/cm2 bei RT).  
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3 Versuchsmethodik 
3.1 Materialien 
Als Versuchsmaterialien wurden zwei handelsübliche, mikrolegierte 
Schmiedestähle der Stahlmarke 27MnSiVS6 (Werkstoff-Nr. 1.5232 nach SEW 
101) ohne bzw. mit Titan (Stähle VN bzw. TV in Tabelle 3.1) sowie 70 kg-
Sonderschmelzen auf der Basis des Stahles TV mit unterschiedlichen Zugaben 
an Mikrolegierungselementen Vanadium, Niob sowie Stickstoff verwendet. Die 
entsprechende chemische Zusammensetzung der Stähle sind in Tabelle 3.1 
angegeben. 
 
Der Titangehalt aller Sonderschmelzen liegt zur effektiven Behinderung des 
Austenitkornwachstums beim Vorwärmen zwischen 0,015 und 0,025 % /57,58/. 
Im Vergleich zur Basisschmelze TV enthält das Versuchsmaterial T2V einen 
höheren Vanadiumgehalt. Der Stahl TVNb ist zusätzlich mit Niob mikrolegiert. 
Um den Einfluß von Stickstoff auf die Mikrostruktur und die mechanischen 
Eigenschaften zu untersuchen, besitzt die Sonderschmelze T2VN neben dem 
höheren Vanadiumgehalt einen erhöhten Stickstoffgehalt von etwa 150 ppm. 
Wegen der Forderung nach guter spanender Bearbeitbarkeit liegt der 
Schwefelgehalt der untersuchten Stähle mit 0,03 bis 0,04 % relativ hoch. Als 
Vergleichsmaterial diente ein für geschmiedete Teile im Fahrzeugbau 
eingesetzter Vergütungsstahl 41CrS4 /25/.  
 
Die Stähle VN, TV sowie 41CrS4 wurden als stranggegossenes Material von 
110110 mm2 Querschnitt hergestellt und zu 6060 mm2 Vierkant ausgewalzt 
geliefert. Die aus 70 kg-Chargen hergestellten Sonderschmelzen T2V, TVNb 
und T2VN wurden ebenfalls auf das Format 6060 mm2 Vierkant warm 
ausgewalzt. Aus diesen Vormaterialien wurden die Proben für die Bestimmung 
des Umwandlungsverhaltens und für die Flachstauchversuche am Warmum-
formsimulator des Max-Planck-Institutes für Eisenforschung (MPI) in Düsseldorf 
entnommen. 
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Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung in Massenprozent und Kurzbezeichnung 
der untersuchten Schmelzen. 
Stahl %C %Si %Mn %Cr %S %Al %V %Nb %Ti ppmN
VN 0,24 0,53 1,28 0,15 0,04 0,03 0,08 - - 152 
TV 0,31 0,71 1,54 0,24 0,03 0,03 0,10 - 0,015 98 
T2V 0,29 0,60 1,51 0,27 0,03 0,03 0,17 - 0,022 80 
T2VN 0,27 0,60 1,51 0,27 0,04 0,03 0,18 - 0,024 154 
TVNb 0,31 0,61 1,50 0,27 0,03 0,03 0,09 0,05 0,020 75 
41CrS4 0,43 0,25 1,14 1,14 0,03 0,03 - - - - 
3.2 Bestimmung des Umwandlungsverhaltens 
Für die Optimierung des Schmiedeprozesses ist es von grundlegender 
Bedeutung, die Temperaturlage von Phasenumwandlungen und deren 
Veränderung durch Umformung zu kennen. Jede Umwandlung während des 
Abkühlens oder Erhitzens ist von Änderungen der physikalischen und 
mechanischen Eigenschaften begleitet. Ein häufig angewandtes Verfahren zur 
Bestimmung des Umwandlungsverhaltens ist die Erfassung der Längen-
änderung einer Probe durch Änderung des spezifischen Volumens aufgrund 
von Phasenumwandlungen und thermischer Ausdehnung bzw. Kontraktion. Ein 
dafür geeignetes Verfahren ist die Dilatometrie, über die Temperatur-Zeit-
Umformfolgen und Abkühlzyklen simuliert werden können /182/.  
 
Im Rahmen der am Institut für Eisen- und Stahltechnologie an der TU 
Bergakademie Freiberg durchgeführten Versuche wurde das Umwandlungs-
verhalten mittels eines Abschreck- und Umformdilatometers der Firma Dheta 
Industries (USA) erfaßt. Die Probenvorbereitung und Versuchsdurchführung 
erfolgte in Anlehnung an SEP 1681 /183/. Nach induktiver Erwärmung der 
zylindrischen Vollproben (Länge 7 mm /  3 mm) in der Versuchskammer 
wurden diese mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten kontinuierlich abgekühlt 
und, für die Aufstellung von Umwandlungsschaubildern mit Umformung, 
zusätzlich mit einer Deformationsgeschwindigkeit von 1,5 mm/s (entspricht ca. 
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5 s-1 Umformgeschwindigkeit) bei ausgewählten Temperaturen und Umform-
graden ( = 0,23 bzw. 0,69) druckverformt. Die Temperatur der Proben wurde 
mittels eines Pt/PdPt-Thermoelementes gemessen. Für die Ermittlung der 
relativen Längenänderung dienten die Keramik-Umformstempel gleichzeitig als 
Wegaufnehmer. Zum Schutz dieser Keramikstempel und zur Minimierung der 
Reibung wurden Mo-Plättchen zwischen Probe und Stempel angebracht, die 
jedoch aufgrund der thermischen Stabilität nur bei Austenitisierungs-
temperaturen unterhalb 1200°C eingesetzt werden konnten.  
 
Den gesamten Prozeßablauf steuerte ein an das Dilatometer angeschlossener 
Rechner, der auch die Daten erfaßte und als Längenänderung-Temperatur-
Kurven ausgab. Aus diesen Dilatometerkurven wurde, wie in Bild 3.1 
dargestellt, gemäß SEP 1680 der Beginn und das Ende der 
Umwandlungsstufen bei kontinuierlicher Umwandlung bestimmt. Weicht der 
Kurvenverlauf von der angelegten Tangente ab oder „läuft“ er in diese hinein, 
so kann an den jeweiligen Punkten der Beginn bzw. das Ende einer 
Phasenumwandlung abgelesen werden. Für den Fall, daß mehrere 
Gefügebestandteile nacheinander entstehen, ist der Wendepunkt der Kurve 
zwischen den Umwandlungspunkten als Beginn der nächsten Phase 
anzusehen. Bildet die relative Längenänderung über einen Bereich von 
mindestens 50 K eine Gerade, deren Steigung zwischen der des reinen 
Austenits und der nach vollständiger Umwandlung liegt, wird dies als 
umwandlungsfreier Bereich definiert /184/.  
 
Die so ermittelten Umwandlungspunkte, eingetragen in ein Temperatur-log 
(Zeit)-Diagramm zusammen mit den Temperatur-Zeit-Verläufen für 
unterschiedliche Abkühlgeschwindigkeiten, führen zu kontinuierlichen Zeit-
Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern (ZTU-Schaubilder) bzw. mit vorheriger 
Umformung zu Umform-Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern (UZTU-
Schaubilder). Zur Verifizierung der Umwandlungspunkte wurden ergänzende 
metallographische Gefügeuntersuchungen sowie Härtemessungen an 
Längsschliffen (HV10 und HV1) durchgeführt. 
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Bild 3.1: Beispielhafte Darstellung einer Dilatometerkurve (A = Austenit, F = Ferrit, B = 
Bainit, M = Martensit). 
3.3  Warmumformsimulation 
Das anhand der ZTU- bzw. UZTU-Schaubilder charakterisierte Umwandlungs-
verhalten war Grundlage für die Festlegung der Parameter des 
Schmiedeprozesses, der auf dem im MPI für Eisenforschung entwickelten 
Warmumformsimulator (WUMSI) simuliert wurde. Hierbei handelt es sich um 
eine mit einem Prozeßrechner gesteuerte servohydraulische Presse, die eine 
Durchführung mehrstufiger Warmflachstauchversuche ermöglicht und somit zur 
Simulation von Schmiedeprozessen herangezogen werden kann /185-187/.  
 
Mit dem zugrundeliegenden Aufbau können die Proben induktiv auf 
Austenitisierungstemperatur vorgewärmt und dann auf Umformtemperatur 
abgekühlt werden. Ein Transportschlitten befördert die Probe pneumatisch in 
Umformposition. Während oder nach der Umformung kann, wie Bild 3.2 
verdeutlicht, mittels Preßluft (a) oder durch ein Wasser-Luft-Spray (b) mit 
definierter Abkühlgeschwindigkeit beschleunigt abgekühlt werden. Zur 
Konstanthaltung der Probentemperatur oder zur Gewährleistung einer 
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Bild 3.2: Schematische Ansicht der experimentellen Möglichkeiten des WUMSI für das 
Kühlen der Umformproben durch Preßluft (a) oder durch ein Wasser-Luft-Spray (b) 
bzw. verzögert durch zwischenzeitliches induktives Heizen (c) /187/. 
verzögerten Abkühlung kann die Probe wiederum in Heizposition (c) verfahren 
werden. Durch Kombination der unterschiedlichen Kühlprozesse lassen sich die 
Abkühlgeschwindigkeiten in einem weiten Bereich variieren sowie auch 
mehrstufige Abkühlungen mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten durch-
führen. Der Temperatur-Zeit-Verlauf in der Probe wird während des gesamten 
Aufheiz-, Umform- und Abkühlprozesses mittels Thermoelement registriert. 
 
Diese Simulationseinrichtung mit einer Werkzeugbreite von bis zu 30 mm kann 
sogenannte Großproben (60x60x40 mm3) umformen, die es ermöglichen, 
neben Proben für metallographische Untersuchungen auch Sekundärproben 
für die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften zu entnehmen /187/. Bild 
3.3 zeigt die Lage der jeweiligen Proben innerhalb einer Wumsi-Großprobe. Zu 
berücksichtigen ist bei der Probenentnahme, daß, wie bei anderen 
Stauchumformungen auch, Inhomogenitäten der Formänderungsverteilung 
auftreten /187/. Für die an den Stirnseiten entnommenen Metallographieproben 
liegen die Stellen, an denen der nominelle Umformgrad dem örtlichen 
entspricht (Untersuchungszone), 111,5 mm von der Probenmitte entfernt 
/17,188/. Innerhalb dieser Zonen erfolgten die nachfolgend beschriebenen 
metallographischen Untersuchungen.  
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Bild 3.3: Gestauchte Großproben in Draufsicht und Lage der Sekundärproben für 
metallographische und mechanisch-technologische Untersuchungen. Neben den 
metallographischen Proben zeigen: a) Zugprobe und Kleinst-Kerbschlagbiegeprobe 
sowie b) Proben für die elektrochemische Phasenisolation /nach 17,187/. 
3.4  Metallographische Präparationstechniken 
Die Art und Ausbildung des Gefüges bestimmen die mechanischen 
Eigenschaften. Insofern ist es von grundlegender Bedeutung, die wesentlichen 
Aspekte des Gefüges bis in den Feinstrukturbereich hinein qualitativ und 
quantitativ unter Zuhilfenahme entsprechender Probenpräparation und –kon-
trastierung zu charakterisieren.  
 
Dazu wurden die Metallographieproben warm bzw. kalt (leitend) eingebettet 
und mit SiC-Naßschleifpapier bis zur Körnung 1200 geschliffen und 
anschließend mit Diamantspray bis 0,25 µm auf NAP-Tuch poliert. Das 
Sichtbarmachen des Gefüges sowohl für die Licht- und Raster-
elektronenmikroskopie (REM JEOL-6200) als auch für die Härtemessung 
erfolgte grundsätzlich mittels 2 %-iger alkoholischer Salpetersäure (Nital) /189/. 
Zum verstärkenden Kontrast innerhalb der nadeligen Gefügebestandteile 
wurden teilweise auch Ätzmittel nach Colleluori (CSM 2), Beraha (I) oder 
Klemm (I) sowie Molybdänsäure verwendet /189,190/. 
 
VERSUCHSMETHODIK 38
Die Präparation für die Ultra-Mikrohärtemessung erfordert einen größeren 
Aufwand, um mögliche Fehlerquellen wie Oberflächenrauheit zu minimieren 
/191/. So wurden die dafür vorgesehenen Proben zusätzlich noch elektrolytisch 
in Essigsäure (CH3COOH, 28 V, 13°C, <2 s) poliert und im Anschluß kurz mit 
Nital (4 s) für die Gefügekontrastierung leicht angeätzt. 
 
Für die eingehendere Charakterisierung des Gefüges samt Sub- und 
Ausscheidungsstruktur der untersuchten mikrolegierten Schmiedestähle reicht 
die Auflösung des Rasterelektronenmikroskopes nicht aus. Aufgrund dessen 
wurden die Feinstruktur- und Ausscheidungsuntersuchungen an einem 
Rastertransmissions-Elektronenmikroskop (STEM JEOL-JEM-200CX) mit 
Tracor-Voyager-Sytem für die EDX-Analyse durchgeführt.  
 
Zur Mikrostrukturcharakterisierung wurden abgedünnte Folien aus der 
Untersuchungszone hergestellt. Dazu erfolgte zunächst das erosive Trennen 
eines 1 mm dicken, 10x10 mm2 großen Probenstückes aus der Metallo-
graphieprobe mit mittig liegender Untersuchungszone. Nach dem Abschleifen 
auf 300 µm Dicke und dem Heraustrennen der 3 mm im Durchmesser 
messenden Mittenzone geschah das weitere Abdünnen mittels Elektrolyt-
strahlen in einer double-jet-Apparatur bis zur Perforation (Elektrolyt: 
Eisessig/Perchlorsäure 4:1, T  7 °C). Bei ungleichmäßigem Abtrag wurde eine 
Behandlung mit einer Ionenstrahlabdünnanlage (Edwards Auto 306 Turbo) 
nachgeschaltet, deren Argon-Ionen in einem flachen Winkel von 12° - zur 
Vermeidung von Defekten - eine Stunde auf den perforierten Probenbereich 
einwirkten. 
 
Die Ausscheidungsanalyse an den unterschiedlich mikrolegierten Stählen 
bezüglich Größe, Verteilung, Morphologie und Zusammensetzung erfolgte an 
Extraktions-Replikas. Hierzu wurden die Proben nach Schleifen auf 1200er 
SiC-Papier insgesamt 10 s elektrolytisch poliert (Essigsäure : Perchlorsäure 
11,5:1, 28 V, 13°C) und mit Nital (4 s) geätzt. Die Bedampfung der 
metallographisch präparierten und geätzten Probenoberflächen mit einer bis zu 
50 nm dicken Kohlenstoffschicht fand in einem Hochvakuum-Rezipienten statt. 
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Das Ablösen dieser Schicht benötigte in 12 %-iger alkoholischer Salpetersäure 
(HNO3) etwa 3 Minuten. Hiernach wurde der abgelöste Abdruck mehrfach in 
destilliertem Wasser sowie in einem wässrigen Salpetersäure-Salzsäure-
Gemisch gespült und auf ein Kupfernetz ( 3 mm) aufgebracht. In dieser 
Schicht verbleiben die beim Präparieren freigelegten Ausscheidungen und 
lassen sich ebenso wie das durch das Schrägaufdampfen abgebildete 
Gefügerelief ohne störenden Einfluß der Eisenmatrix am STEM untersuchen.  
 
Ein Problem der Replika-Technik besteht, neben der an sich schon 
aufwendigen und teuren Methode, darin, auch die Dicke der elektrolytisch 
abgetragenen Schicht hinreichend genau zu bestimmen, um damit den Bezug 
zum aufgelösten Probenvolumen herzustellen. Weiterhin können sehr feine 
Ausscheidungen (<10 nm), die hauptsächlich die Ausscheidungshärtung 
bewirken, während der Präparation aufschwemmen, was zu einer Agglo-
meration von Teilchen führt. Unklar ist ebenfalls die Stabilität von kohärenten 
oder teilkohärenten Ausscheidungen im Extraktionsprozeß. Damit ist deren 
Größe und ursprünglicher Ort innerhalb des Gefügeaufbaus nicht mehr sicher 
festzustellen.  
 
Aufgrund dessen wurde versucht, zusätzliche Aussagen zur Ausscheidungs-
verteilung durch Einsatz der Rasterkraftmikroskopie (AFM) zu erhalten, wie sie 
beispielsweise schon an Superlegierungen erfolgreich angewendet wurde 
/192/. Mit dieser Technik können Oberflächentopographien mit höchster 
Auflösung im vertikalen Bereich bis unter 1/100 nm abgebildet werden; dies 
verlangt jedoch eine einwandfreie Oberfläche. Die Vorbereitung der 
Probenoberfläche erfolgte in ähnlicher Weise wie die Präparation für die Ultra-
Mikrohärtemessung. Einzig die Gefügekontrastierung unterblieb, da Schichten 
bzw. Reliefs die Messung beeinträchtigen. Für die Untersuchung an Laborluft 
wurde ein Nanoscope Multimode von Digital Instruments verwendet /193/. Die 
Probe mit einem Durchmesser von 5 mm wurde im „Tapping Mode“ des 
optischen Lesekopfes untersucht. Bei diesem Verfahren wird die Topographie 
durch Oszillation der Kopfspitze, die auf die Oberfläche tippt, abgerastert. 
VERSUCHSMETHODIK 40
3.5  Quantitative Gefügebewertung 
Neben einer qualitativen Beurteilung des Gefügeaufbaues ist die quantitative 
Analyse des Gefüges insbesondere im Hinblick auf die Korrelation zu den 
Materialeigenschaften von Interesse. Dazu wurden an den Proben im Bereich 
der Untersuchungszonen mit Hilfe einer halbautomatischen Linearanalyse die 
Sehnenlängen von etwa 500-700 Ferrit-Körnern bzw. Bainit/Martensit-Paketen 
ermittelt, und zwar bei einer Vergrößerung von 50x16, dieses entspricht einem 
Abbildungsmaßstab am Schrittgeber im Mikroskop-Okular von 0,784 
µm/Schritt. Gemessen wurde in Stauchrichtung (Z) und senkrecht dazu (X). 
Aus der Häufigkeitsverteilung der Sehnenlängen wurden deren Mittelwerte, die 
Streckung (Längenverhältnis X/Z), die Volumenanteile sowie die Homogenität 
und Verteilung der Phasen im Gefüge bestimmt.  
 
Aufgrund der schwierigen Kontrastierung und komplexen Zusammensetzung 
unterschiedlich nadliger Gefügebestandteile wurde für die Erfassung der 
Volumenanteile dieser Strukturen das Punktzählverfahren auf einer mit dem 
REM bei 1000facher Vergrößerung aufgenommenen Fläche von etwa 0,4x0,4 
mm2 verwendet, statt eine Charakterisierung am Auflichtmikroskop 
durchzuführen. 
Insgesamt 1200 Punkte (Gesamtpunktzahl n) eines Punktrasters aus 25 
Punkten mit jeweils 1 cm Abstand wurden auf diese Fläche gelegt und die 
entsprechende Trefferzahl notiert. Die relative Meßunsicherheit srel des so 
ermittelten Volumenanteils VV läßt sich aus der Standardabweichung des 
ermittelten Volumenanteils  und der normierten Abweichung t von 1,96 bei 
einem Signifikanzniveau von 95% nach Gleichung (10) abschätzen /194/:  
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die für eine relative Meßunsicherheit srel notwendige Meßpunktzahl n ergibt. 
Diese ist in Bild 3.4 in Abhängigkeit vom Volumenanteil und für 
unterschiedliche relative Meßunsicherheiten aufgetragen. Bei einem zu 
erwartenden Phasenanteil von etwa 10 bis 30 % ergibt sich bei 1200 
Meßpunkten eine relative Meßunsicherheit von 5 bis 10 %, was einen 
hinreichend gesicherten Vergleich zwischen den verschiedenen Versuchs- 
materialien bzw. Materialzuständen erlaubt.  
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Bild 3.4: Darstellung der für verschiedene relative Meßunsicherheiten notwendigen 
Meßpunktzahl n in Abhängigkeit vom Volumenanteil der gemessenen Phase /nach 
194/. 
Schnelles Abkühlen von der Warmumformung kann zur Folge haben, daß der 
Austenit nicht vollständig umwandelt. Die Erfassung dieser Restaustenitgehalte 
erfolgte mittels Röntgendiffraktometrie an einem Philips-Goniometer. Als 
Strahlungsquelle diente eine Co-K-Strahlung emittierende Röntgenröhre mit 
nachgestelltem Monochromator. An den entsprechend polierten Untersu-
chungszonen wurde die Intensitätsverteilung der Reflexe des ferritischen 
Gitters über einen Winkel von 40-105° erfaßt und nach der Rietveldmethode 
ausgewertet /195/. 
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3.6  Härtemessung 
Die Härte als Maß für den Widerstand, den ein Werkstoff einem eindringenden 
Prüfkörper entgegensetzt, ermöglicht neben der Ermittlung von technisch-
mechanischen Eigenschaftskenngrößen auch die Charakterisierung mikro-
struktureller Vorgänge, wie Phasenumwandlungen, Ver- und Entfestigungs-
vorgängen oder Ausscheidungsbildung. 
 
In dieser Arbeit wurde die Härteprüfung an den Untersuchungszonen der 
metallographischen Schliffe nach Vickers durchgeführt /196/. Hierbei hinterläßt 
der mit einer Kraft F in die Probe eingedrungene Vickerskörper (Diamant-
Pyramide) einen quadratischen Eindruck, dessen Diagonalen d ausgemessen 
werden und nach 
 
2d
2
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0,102 =HV


 (12) 
 
die Härte HV ergeben. In Gleichung (12) bedeuten d den Mittelwert der beiden 
Diagonalen in mm und F die Prüfkraft in N. 
 
Für die Korrelation mit der Gefügefestigkeit wurden die Makrohärte HV10 (98,1 
N) sowie teilweise die Kleinlasthärten HV0.3 und HV1 (2,94 bzw. 9,81 N) am 
Härteprüfgerät Vickers-20plus der Firma Struers an den Stellen der Wumsi-
Probe, an denen der lokale Umformgrad dem nominellen entspricht, bestimmt. 
Die Werte wurden aus mindestens 6 Eindrücken in den Untersuchungszonen 
gemittelt. Zur Charakterisierung der Festigkeit der jeweiligen Gefüge-
bestandteile erfolgten Mikrohärtemessungen (Härteprüfgerät HMV-2000) im 
Lastbereich von 0,049 bis 0,491 N (HV0.005 bis HV0.05) innerhalb der 
Untersuchungszone, jedoch mit einem Abstand von etwa 1 mm zu den 
Kleinlast- bzw. Makrohärteeindrücken, um eine gegenseitige Beeinflussung zu 
vermeiden.  
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Die Messungen an beiden Härtemeßgeräten wurden rechnergestützt mit Hilfe 
einer auf Windows basierenden Anwender-Software der Firma Struers 
durchgeführt (Struers-Härteprüfsystem mit den Härteprüfern Vickers20 von 
Mitutoyo und HMV-2000 von Shimadzu). Die Positionierung der Probe geschah 
automatisch über eine Schrittmotorsteuerung mit hoher Genauigkeit. Nach dem 
Eindrehen des Prüfkopfes in die optische Achse des Härteprüfers wurde die 
Last über einen direkt wirkenden Hebelmechanismus rechnergesteuert 
aufgebracht. Das Ausmessen der hinterlassenen Eindrücke erfolgte an einem 
an CCD-Kameras angeschlossenen Bildschirm des Rechners.  
 
Um frei von Korngrenzeneinflüssen die Härte, z.B. die des polygonalen Ferrits, 
zu bestimmen, sollte die Größe des Härteeindrucks deutlich kleiner als der 
Durchmesser des zu prüfenden Gefügebestandteiles sein. Zudem kommt noch 
hinzu, daß bei Ausmessung sehr kleiner Eindrücke ein subjektiver Einfluß des 
Prüfenden und die Grenzen der optischen Auflösung die Meßunsicherheit 
erhöhen.  
 
Deswegen wurde in diesem Bereich die Härte als Ultramikrohärte mit Hilfe des 
Eindringtiefeverfahrens bestimmt. Der Prüfvorgang am Ultramikrohärte-
meßsystem Shimadzu DUH-202 erfolgte kraftgesteuert mit den wesentlich 
geringeren Prüfkräften 0,00098 bis 0,0098 N (HU0.0001 - HU0.001), wobei 
mögliche Fehlerquellen unbedingt vermieden werden müssen /191/. Mittels 
Differentialtransformator zur Wegaufnahme wird nach der kontinuierlichen, 
elektromagnetischen Kraftaufbringung die Eindringtiefe automatisch mit einer 
Genauigkeit von  10 nm ausgemessen /197/. Die Kraft-Eindringtiefe-Kurven 
werden am Bildschirm des angeschlossenen Rechners dargestellt, und aus 
Unstetigkeiten im Verlauf kann auf mögliche Oberflächeneinflüsse oder 
sonstige Beeinflussungen des Prüfvorganges geschlossen werden. Aus der 
Eindringtiefe h des Vickerskörpers läßt sich nach Bild 3.5 und den daraus 
abgeleiteten Gleichungen (13-17) die Beziehung zur Eindruckdiagonalen d 
herleiten: 
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Aus dem gestrichelt gezeichneten Dreieck kann Gleichung (15) aufgestellt 
werden:  
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Gleichung (16) in Gleichung (14) 
eingesetzt, ergibt: 
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Bild 3.5: Schematisch Beziehung zwischen der 
Eindruckdiagonalen d und der Eindringtiefe h. 
3.7  Ausscheidungscharakterisierung 
Das Gefüge mikrolegierter Schmiedestähle wird durch das unterschiedliche 
Ausscheidungsverhalten der Mikrolegierungselemente signifikant beeinflußt. 
Hierbei spielt insbesondere die Kenntnis des Zusammenhanges zwischen 
Ausscheidungszustand und Härte bzw. mechanischen Eigenschaften für die 
Optimierung der Legierungszusammensetzung und technologischen Parameter 
eine wichtige Rolle. Zur Analyse des Ausscheidungszustandes wurden neben 
der schon beschriebenen STEM/EDX-Mikroanalyse von kleinen Einzelteilchen 
(<60 nm) bzw. von Agglomeraten angehäufter, feinster Teilchen (<10 nm) 
mittels der metallographischen Phasenextraktionstechnik quantitative 
Bestimmungen des Ausscheidungsgrades anhand elektrochemischer 
Phasenisolation (EPI) mit anschließender chemisch-physikalischer Isolat-
charakterisierung durchgeführt /198/. 
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Die elektrochemische Rückstandsisolierung erfolgte an zylindrischen Proben 
(Bild 3.3b) des Stahls TV mit einer Länge von 60 mm und einem Durchmesser 
von 6 mm. Für die Isolierung der Nitride, Karbide bzw. Karbonitride von 
Vanadium und Titan aus diesem Stahl wurden die Proben galvanostatisch bei 
Raumtemperatur mit einer Stromdichte von 0,4 A/cm2 in einem Elektrolyten aus 
0,6n Salzsäure behandelt. Das Wiederholungsintervall der Elektrolyse betrug 
jeweils 5 Minuten. Die Wahl des sauren Elektrolyten bezweckte die 
Abreicherung des durch den relativ hohen Kohlenstoffgehalt zu erwartenden 
Zementitanteils innerhalb der gewonnenen Isolatmenge zur Anreicherung der 
unterschiedlichen Mikrolegierungsverbindungen. Das an den Proben anhaf-
tende Isolat wurde mit Ultraschall entfernt und zentrifugiert. Die im Isolat 
befindlichen Gehalte an Vanadin und Titan wurden mittels ICP-Spektrometrie 
(Anregung mittels induktiv gekoppeltem Plasma mit optischer Emissionsspek-
troskopie zur Detektion) bestimmt. Für die eingehendere Charakterisierung der 
Ausscheidungen erfolgten TEM-Untersuchungen an auf C-Trägern auf-
gebrachten alkoholischen Suspensionen des Isolats. 
3.8  Fraktographische Untersuchungen 
Die sich aus dem Gefügeaufbau ergebenden mechanischen Eigenschaften 
wurden anhand von umfangreichen Zugversuchen sowie orientierenden 
Kerbschlagbiegeversuchen am MPI für Eisenforschung ermittelt /17/.  
 
An ausgewählten Zugproben aus den Wumsi-Großproben (vgl. Probenent-
nahme, Bild 3.3) erfolgte die Untersuchung der Bruchfläche makroskopisch 
sowie mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie. 
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4 Umwandlung nach kontinuierlicher Abkühlung 
Gerade für die Anwendung einer thermomechanischen Behandlung ist es 
wichtig, die Temperaturlage von Phasenumwandlungen und deren Verän-
derung je nach Umform- und Abkühlbedingungen zu kennen. So soll zunächst 
über die Aufnahme von Umwandlungsschaubildern nach kontinuierlicher 
Abkühlung ohne Umformung die Konsequenz aus den unterschiedlichen 
Zugaben an Mikrolegierungselementen auf die Gefügebildung erörtert werden. 
Daran schließt sich die Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens mit 
vorheriger Umformung an, um letzten Endes für die am Umformsimulator 
durchzuführenden Warmflachstauchversuche eine optimierte Temperatur-
führung zu erreichen. 
4.1  Umwandlungsverhalten ohne vorherige Umformung 
Zur Aufstellung der Umwandlungsschaubilder ohne Umformung wurden die 
Dilatometerproben der Sonderschmelzen TVNb, T2V und T2VN sowie die des 
Basisstahls TV mit 10 K/s auf eine Austenitisierungstemperatur von 1150°C 
aufgeheizt und 5 Minuten gehalten. Nach der Austenitisierung wurden die 
Proben kontinuierlich mit einer Abkühlgeschwindigkeit - üblicherweise gemes-
sen im Bereich von 800° bis 500°C - zwischen 0,2 und 50 K/s abgekühlt. 
Zusätzlich erfolgte an jeweils einer Probe der Schmelzen die Erfassung der 
Umwandlungspunkte für den Beginn der Austenitbildung (Ac1b bzw. Ac1) und 
des ersten Umwandlungsendes durch die Karbidauflösung (Ac1e) beim 
Erwärmen mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 2 K/min.  
 
Die aus den entsprechenden Dilatometerkurven aufgestellten ZTU-Schaubilder 
sind in Bild 4.1 dargestellt. Wie zu erkennen ist, beginnt die Austenitbildung 
beim Wärmen in einem engen Band um 730°C. Ebenso differieren die 
Temperaturen, bei denen die Umwandlung des Ferrits in den Austenit endet, 
kaum. 
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Die Ms-Temperaturen der untersuchten Stähle liegen zwischen 375 und 390°C. 
Bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 50 K/s (t8/5 = 6 s) wird der Austenit 
vollständig in Martensit umgewandelt. Unterhalb einer Abkühlgeschwindigkeit 
von 1 K/s (t8/5 = 300 s) besteht das entstehende Gefüge aus Ferrit und Perlit. 
Dazwischen bilden sich bainitische bzw. komplexe Mischgefüge mit 
unterschiedlichen Phasenanteilen aus. 
 
Beim Basisstahl TV beginnt bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 0,2 K/s die 
Umwandlung des Austenits in Ferrit bei etwa 760°C. Die Fs-Temperatur sinkt 
mit höheren Abkühlgeschwindigkeiten (3 K/s) kontinuierlich auf unter 700°C 
(Bild 4.1). Die Perlitbildung läuft im Bereich niedrigerer Abkühl-
geschwindigkeiten von 0,2 bis 1 K/s (t8/5 = 1500 bis 300 s) etwa 80 K unterhalb 
des Beginns der Ferritumwandlung ab. Bild 4.1a zeigt, daß eine Erhöhung des 
V-Gehaltes auf 0,17 % (Stahl T2V) die Ausdehnung sowohl des Ferrit- als auch 
des Perlitbereichs zu kürzeren Zeiten (höheren Abkühlgeschwindigkeiten) 
bewirkt. Im Gegensatz dazu verkleinert sich der Bereich der Bainitbildung 
geringfügig. 
 
Eine Niob-Zugabe von 0,05 % zum Basisstahl TV erweitert die 
diffusionsgesteuerten Umwandlungsbereiche relativ wenig (Bild 4.1b). 
Entsprechend den Abkühlverläufen (0,2 bis 1 K/s) verzögert sich der Beginn 
der Perlitbildung um etwa 20 K. Der Bainitbereich ist aufgrund der 40 K 
höheren Bildungstemperaturen für die beginnende Bainitumwandlung allerdings 
stärker ausgeprägt. 
 
Bild 4.1c zeigt den Einfluß von Stickstoff durch einen Vergleich der 
Umwandlungsschaubilder der beiden Sonderschmelzen T2V und T2VN. Neben 
einer merklichen Ausdehnung des Bainitgebietes zu höheren Temperaturen 
und kürzeren Zeiten verschiebt sich die Ferrit- und Perlitumwandlung nur wenig 
zu geringeren Abkühlgeschwindigkeiten hin. Die Umwandlung des Austenits in 
Ferrit beginnt jedoch bei deutlich höheren Temperaturen. 
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Bild 4.1: ZTU-Schaubilder der Mikrolegierungsvarianten im Vergleich: a) Basisstahl 
TV und Sonderschmelze T2V, b) TV und der mit Niob mikrolegierte Stahl TVNb, c) 
Sonderschmelzen T2V und T2VN (Austenitisieren: 1150°C, 5min.). 
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4.1.1 Gefügeentwicklung 
Zur Veranschaulichung der Gefügeentwicklung werden in Bild 4.2 an 
Längsschliffen erfaßte Ausschnitte aus der Serie von kontinuierlichen 
Abkühlungen des Stahls TV für 1 und 10 K/s Abkühlgeschwindigkeit (entspricht 
einer Abkühlzeit t8/5 von 300 bzw. 30s) im Vergleich zu den Sonderschmelzen 
TVNb und T2VN gezeigt. Zusätzlich sind für die beiden Sonderschmelzen noch 
die Gefüge nach 3 K/s, d.h. 100 s Abkühlzeit t8/5, dargestellt. 
 
Die Basisschmelze TV bildet bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 1 K/s ein 
Gefüge aus Ferrit, Perlit und Bainit (Bild 4.2a). Der voreutektoide Ferrit mit 
einem Anteil von etwa 20% liegt grundsätzlich polygonal auf den ehemaligen 
Austenitkorngrenzen vor. Das Gefüge des zusätzlich mit Niob mikrolegierten 
Stahls (TVNb) ist bei gleicher Abkühlgeschwindigkeit ähnlich; wie anhand von 
Bild 4.2c zu erkennen, weist es jedoch geringfügig mehr Ferrit aus. Durch 
höhere Gehalte an Vanadium und Stickstoff (Stahl T2VN) wird die Bildung von 
voreutektoidem Ferrit signifikant gefördert. In Bild 4.2d ist eine deutliche 
Steigerung des Ferritanteils auf ungefähr 50 % im Vergleich zu den anderen 
Schmelzen festzustellen. Die Ferritkörner sind gröber und teilweise auch 
innerhalb der ehemaligen Austenitkörner vorhanden. Ein wie vorhin 
beschriebenes ausgeprägtes „Ferritnetz“ an den Austenitkorngrenzen liegt nicht 
vor. Der Bainitanteil ist gering.  
 
Dies ändert sich jedoch deutlich mit höherer Abkühlgeschwindigkeit. Bei 3 K/s 
besteht das Gefüge des Stahls TVNb nur noch aus Bainit und Martensit mit 
geringen Ferritanteilen (Bild 4.2e). Voreutektoider Ferrit liegt nur noch als 
schmaler Saum und teilweise in Widmannstättenscher Anordnung auf den 
ehemaligen Austenitkorngrenzen vor, so daß ein ausgeprägtes polygonales 
Ferritkorn nicht zu erkennen ist. Die Sonderschmelze T2VN weist im Vergleich 
dazu bei 3 K/s (Bild 4.2f) noch deutlich mehr Ferrit auf. Das Gefüge besteht 
fast ausschließlich aus Ferrit und Bainit. Perlit liegt nur noch in kleinen 
„Zwickeln“ an den Ferritkörnern vor. 
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Bild 4.2: Gefüge nach kontinuierlicher Abkühlung mit zunehmender 
Abkühlgeschwindigkeit von 1 K/s über 3 K/s auf 10 K/s (entspricht einer Abkühlzeit t8/5 
von 300, 100 bzw. 30 s): a,b) Stahl TV; c,e,g) Stahl TVNb und d,f,h) Stahl T2VN.  
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Die Erhöhung der kontinuierlichen Abkühlgeschwindigkeit auf 10 K/s erzeugt 
beim Stahl TV wie auch beim Stahl TVNb ein fast rein bainitisch-
martensitisches Gefüge (Bilder 4.2b,g). Niob bewirkt jedoch durch seinen 
Einfluß auf den Bainitbereich einen höheren Bainitanteil. Stahl T2VN zeigt 
hingegen bei 10 K/s weiterhin Ferrit neben Bainit und Martensit. Der 
voreutektoide Ferrit ist in Bild 4.2h noch deutlich auf den ehemaligen 
Austenitkorngrenzen zu erkennen. Exemplarisch faßt Tabelle 4.1 die Er-
gebnisse der oben beschriebenen Gefügezustände zusammen. 
 
Tabelle 4.1: An ausgesuchten Dilatometerproben auftretende Gefügebestandteile für 
die Stähle TV, TVNb und T2VN bei unterschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten (F = 
Ferrit, P = Perlit, B = Bainit, M = Martensit); Kursive Schrift entspricht einem Anteil < 10 
%, Bezeichnung in Klammern: Volumenanteil unter etwa 3 %. 
Abkühlgeschwindigkeit 1 K/s 3 K/s 10 K/s 
Stahl TV F + P + B (F) + B + M B + M 
Stahl TVNb F + P + B F + B + M B + M 
Stahl T2VN F + P + (B) F + (P) + B F + B + M 
4.1.2 Härte-Abkühldauer-Diagramme 
In den Bildern 4.3a-c sind die an den Dilatometerproben gemessenen 
Kleinlasthärten HV1 über der Abkühldauer von 800°C bis 500°C (t8/5) 
dargestellt. Zur besseren Orientierung sind die entsprechenden Abkühlge-
schwindigkeiten ebenfalls aufgeführt. Die Härte wurde jeweils aus 12 
Eindrücken, die auf drei Meßreihen verteilt waren, ermittelt. 
 
Bei einer Abkühldauer von 1500 s (entspricht einer Abkühlgeschwindigkeit von 
0,2 K/s) liegen die erreichbaren Härtewerte des ferritisch-perlitischen Gefüges 
der untersuchten Mikrolegierungen zwischen 200 und 220HV. Die Härte bei der 
geringsten angewandten Abkühldauer t8/5 = 6s ( = 50 K/s) beträgt etwa 
500HV. Im Bereich von Abkühldauern um 100s ( = 3 K/s) liegt bei der 
kontinuierlichen Abkühlung ein begrenztes Härteplateau von ungefähr 300HV 
vor. Der von 0,10 % auf 0,17 % erhöhte Vanadium-Gehalt des Stahls T2V 

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
T
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Bild 4.3: Einfluß der Abkühlzeit zwischen 800-500°C (t8/5) auf die Härte HV1 
verschiedener Legierungsvarianten: a) TV und T2V, b) TV und TVNb, c) T2V und 
T2VN. 
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verringert, wie in Bild 4.3a ersichtlich, bei Abkühlzeiten (t8/5) zwischen 100 und 
10 s das Härteniveau durch den erweiterten Ferritbereich. Der Zusatz des 
Mikrolegierungselementes Niob besitzt keinen nennenswerten Einfluß auf die 
Makrohärte, da nur etwa ¼ des Niobs bei der Austenitisierungstemperatur von 
1150°C in Lösung gebracht wurde (Bild 4.3b). Wegen des geringfügig früheren 
Einsetzens der Bainitbildung liegt die Härte im Bereich von 100 s bis 20 s 
Abkühldauer (  = 3-15 K/s) etwas niedriger als die des Basisstahls TV. Die 
Härteverläufe der Schmelzen T2V und T2VN sind annähernd deckungsgleich 
(Bild 4.3c). 

T
4.2 Umwandlungsverhalten nach vorheriger Umformung 
Zur Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens nach vorheriger 
Warmumformung wurden zusätzlich UZTU-Schaubilder für die Basisstähle VN 
bzw. TV sowie für die Sonderschmelze mit Titan, Vanadium und Niob (TVNb) 
aufgestellt. Neben dem Einfluß der Umformung auf die Temperaturen für den 
Beginn der Bildung von Ferrit (Ar3) sowie der weiteren Phasen sollte die
 
 
Bild 4.4: Versuchsbedingungen für die 
Aufnahme der UZTU-Schaubilder. 
Umformtemperatur, bei der der 
Austenit nicht mehr rekristal-
lisiert, ermittelt werden. Durch 
die Umformung im Bereich des 
nicht rekristallisierten Austenits 
wird, wie in Kapitel 2 beschrie-
ben, auf die Strukturbildung 
erheblich Einfluß genommen. 
Auf Grundlage der bisherigen 
Ergebnisse und von Wumsi-
Vorversuchen in Düsseldorf 
wurden die Versuchsparameter 
ausgewählt. In Bild 4.4 sind die 
entsprechenden Versuchsbe-
dingungen dargestellt. 
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Nach 5-minütigem Austenitisieren bei 1200°C wurden die Dilatometerproben 
mit 150 K/s bis auf eine Umformtemperatur von 1000°, 920° bzw. 850°C 
abgekühlt und mit einem logarithmischen Umformgrad von  = 0,23 
(Stauchgrad: 20,6 %) und  = 0,69 (50 %) umgeformt. Die anschließende 
kontinuierliche Abkühlung erfolgte mit einer Kühlrate zwischen 1 bis 10 K/s 
(Abkühldauer t8/5 = 300 bis 30 s), teilweise - zur Ermittlung der Abkühl-
geschwindigkeit, bei der gerade kein Ferrit mehr gebildet wird („Ferritnase“) - 
bis 20 K/s. 
 
Die auf diesen Grundlagen aufgestellten UZTU-Schaubilder sind im Bild 4.5 
der Übersichtlichkeit halber ohne die Ergebnisse für eine Umformung bei 920°C 
dargestellt. Im Vergleich zum Umwandlungsverhalten ohne Umformung, ist 
eine mit der Umformung verbundene deutliche Verschiebung der diffusions-
gesteuerten Umwandlungsvorgänge zu kürzeren Zeiten und höheren Tem-
peraturen zu erkennen.  
 
Bei Betrachtung der Schaubilder des Stahls VN (Bilder 4.5a,b) muß die 
abweichende chemische Zusammensetzung gegenüber den beiden anderen 
Stählen berücksichtigt werden (vgl. Tabelle 3.1). So zeigt sich der Stahl VN 
schon ohne Umformung unter anderem aufgrund seines niedrigeren 
Kohlenstoffgehaltes umwandlungsfreudiger. Der Beginn der Ferritbildung (Ar3) 
liegt beispielsweise bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 1 K/s ohne vorherige 
Umformung etwa 15 K oberhalb der des Stahls TV (Bilder 4.5a-d). Bei 
Anwendung höherer Umformgrade wird der Bainitbereich stärker eingeschnürt 
sowie der Perlitbereich erweitert, wie in den Bildern 4.5b,d zu erkennen ist. 
Hingegen kann ohne Umformung noch bei 1 K/s Abkühlgeschwindigkeit Bainit 
anhand der Dilatometerkurven nachgewiesen werden. Stahl TV hat im 
Vergleich zu den Stählen VN und TVNb einen sehr ausgeprägten Perlitbereich 
und verhält sich zumindest bei geringeren Umformgraden relativ träge. In den 
Bildern 4.5e,f sind die Umwandlungsschaubilder des zusätzlich mit 0,05 % 
Niob mikrolegierten Stahls TVNb dargestellt. Dieser Stahl reagiert aufgrund der 
verformungsinduzierten Ausscheidungsbildung verbunden mit dem Einfluß des 
gelösten Niobs auf die Rekristallisationsbehinderung („solute drag“) des
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Bild 4.5: UZTU-Schaubilder der Stähle VN (a,b), TV (c,d) sowie TVNb (e,f) in 
Abhängigkeit von der Umformtemperatur (durchgezogene Linien: ohne Umformung, 
gestrichelte Linien: TD = 1000°C, punktierte Linien: TD = 850°C) und vom Umformgrad 
(linke Seite:  = 0,23, rechte Seite:  = 0,69).  
Austenits empfindlicher auf Veränderung der Umformtemperatur. Nach 
Umformung bei 850°C mit  = 0,23 sowie 0,69 und einer Abkühlgeschwin-
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digkeit von 5 K/s liegt der Beginn der Ferritbildung mit 695°C um 50 bis 60 K 
höher als ohne Umformung. Der Bereich der Bainitbildung wird durch höhere 
Umformgrade nicht annähernd so stark eingeschränkt wie bei den beiden 
Basisstählen VN und TV. Die Umwandlungstemperaturen nach der hier nicht 
eingetragenen Umformung bei 920°C liegen grundsätzlich zwischen denen der 
oben näher erläuterten Umformtemperaturen. 
4.2.1 Gefügeentwicklung 
Inwieweit sich Änderungen von technologischen Parametern der Umformung 
auf das Gefügebild der Basisschmelze TV nach kontinuierlicher Abkühlung 
auswirken, zeigt Bild 4.6. Ohne Umformung liegt bei einer Abkühl-
geschwindigkeit von 1 K/s (t8/5 = 300 s) ein vergleichsweise grobes ferritisch-
perlitisch-bainitisches Gefüge vor. Der voreutektoide Ferrit befindet sich auf den 
ehemaligen Austenitkorngrenzen, teilweise auch innerhalb (a).  
 
Umformung bei 1000°C mit einem Umformgrad von  = 0,23 bewirkt durch 
Austenitkornfeinung und/oder -verfestigung eine beschleunigte Keimbildung der 
diffusionsgesteuerten Umwandlungsarten und führt somit zu einer 
Gefügeverfeinerung. Dies ist anschaulich anhand von Bild 4.6b mit einer 
Abkühlgeschwindigkeit von 1 K/s wiedergegeben. Die Ferrit- und Perlitanteile 
haben sich durch den Einfluß der Umformung signifikant vergrößert. Der Ferrit 
ist nun im wesentlichen polygonal und feiner ausgebildet. Bainit- bzw. 
Martensitbereiche sind kaum noch zu erkennen. Umformung bei 850°C mit 
ansonsten gleichen Parametern hat zur Folge, daß das Gefüge nicht mehr 
vollständig rekristallisiert. Der Anteil an Ferrit nimmt jedoch nicht signifikant zu 
(Bild 4.6c). Durch Steigerung des logarithmischen Umformgrades auf 0,69 wird 
hingegen ein feines, rein ferritisch-perlitisches Gefüge mit hohen Ferritgehalten 
erzeugt, wie Bild 4.6d zeigt.  
 
Der Stahl VN weist ohne Umformung ein gröberes Austenitkorn im Vergleich zu 
den Titan enthaltenden Stählen TV und TVNb auf (vgl. auch /28/). Durch 
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Umformung, insbesondere mit hohem Umformgrad, erfolgt jedoch eine 
Austenitkornfeinung. Stahl TVNb hat von den untersuchten Stählen die 
höchsten Bainitanteile, die sich erst nach Umformung und niedriger 
Abkühlgeschwindigkeit nahezu vermeiden lassen. Die Umformversuche bei 
920°C mit  = 0,23 zeigen, daß der Bereich der Rekristallisationsstop-
temperatur für den Stahl TVNb erwartungsgemäß höher liegt als für die Stähle 
VN und TV, bei denen eine Behinderung der Austenitrekristallisation erst bei 
etwa 850°C stattfindet. Nach stärkerer Umformung ( = 0,69) ist bei allen 
untersuchten Mikrolegierungsvarianten im Gefügebild keine Rekristallisations-
behinderung im verwendeten Parameterbereich mehr ersichtlich (Bild 4.6d). 
 
 
 70 µm
d]c] 
b]a] 
 
Bild 4.6: Gefüge des Stahls TV nach kontinuierlicher Abkühlung mit 1 K/s: a) ohne 
Umformung, b) nach Umformung bei 1000°C mit  = 0,23, c) nach Umformung bei 
850°C und ebenfalls  = 0,23 sowie d) nach Umformung bei 850°C und  = 0,69.  
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4.2.2 Härte-Abkühldauer-Diagramme 
Die Auswirkungen der Umform- und Abkühlbedingungen auf die Makrohärte 
HV10 der Dilatometerproben dokumentiert Bild 4.7. Hierzu wurden an den 
Längsschliffen der gestauchten Proben 8 Härteeindrücke an den Positionen 
gesetzt, die etwa dem nominellen Umformgrad entsprachen /183,184/.  
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Bild 4.7: Härte HV10 der Basisstähle VN und TV sowie der Variante TVNb in 
Abhängigkeit von Umformung und Abkühlzeit t8/5 bzw. Abkühlgeschwindigkeit 
(ausgefüllte Symbole:  = 0,23, offene Symbole:  = 0,69). 
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Bei Betrachtung der in Abhängigkeit von der Abkühldauer (t8/5) aufgetragenen 
Härte HV10 fallen die bei allen Abkühlzeiten unverkennbar niedrigeren 
Härtewerte des Stahls VN auf, die teilweise mehr als 50HV unter denen der 
anderen Stähle liegen. Dieses Ergebnis kann unter anderem auf die chemische 
Zusammensetzung dieses Stahls zurückgeführt werden, da die Gehalte an 
festigkeits- bzw. härtbarkeitssteigernden Elementen C, Si, Cr und Mn deutlich 
niedriger als in den anderen Stählen sind (vgl. Tabelle 3.1). In Anlehnung an 
die in /199/ angegebene Gleichung für die Bestimmung der Härte in 
Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung ergibt sich in 
Übereinstimmung mit den Messungen durch einen Vergleich zwischen den 
Stählen VN und TV ein Unterschied von ebenfalls etwa 50HV.  
 
Die Härtewerte liegen für den unverformten Zustand bei einer Abkühldauer von 
30s (  = 10 K/s) zwischen etwa 400HV (Stahl VN) und 520HV (Stahl TV). 
Diese verringern sich durch Umformung bei 850°C mit einem logarithmischen 
Umformgrad  = 0,23 auf ungefähr 350 bzw. 480HV sowie bei  = 0,69 (offene 
Symbole) auf 320 bzw. 460HV (Bild 4.7). Deutlich ist bei den untersuchten 
Umformgraden das zunehmende Spreizen der Härtewerte mit Umform-
temperaturen T

T
D  920°C zu erkennen. In diesem Temperaturbereich liegt die 
Härte der stärker umgeformten Variante grundsätzlich unterhalb der nur mit  = 
0,23 umgeformten Proben. Dies ist eine Folge der durch den höheren 
Umformgrad verstärkten Ferritbildung wegen des feiner rekristallisierten bzw. 
nicht rekristallisierten Austenitgefüges. Die Härteniveaus des zusätzlich mit 
Niob mikrolegierten Stahls liegen im unverformten Zustand innerhalb des 
Bereiches des Basisstahls TV. Im verformten Zustand mit Variation der 
Umformtemperatur und Abkühldauer liegt die Härte dieses Stahls grundsätzlich 
zwischen der der Basisstähle.  
 
Für die in den nächsten Kapiteln beschriebenen Warmflachstauchversuche 
sind hiermit wichtige Voraussetzungen für die Einstellung der Umform- und 
Abkühlparameter gegeben, auf die im weiteren Verlauf hingewiesen wird. 
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5 Warmumformung mit kontinuierlicher Abkühlung 
Auf Grundlage des im vorigen Kapitel charakterisierten Umwandlungs-
verhaltens sollte das heute weltweit angewandte, vor 25 Jahren entwickelte BY-
Verfahren mit gesteuerter Abkühlung von Schmiedetemperatur durch eine 
thermomechanische Behandlung (TMB) optimiert werden. Dieser gezielte 
Einsatz in Kombination mit einer direkten, kontinuierlichen Abkühlung nach 
Warmumformung beabsichtigte die für sicherheitskritische Bauteile des 
Fahrzeugbaues wichtige Eigenschaftsvielfalt von hohen Werten der Festigkeit 
und Duktilität der bislang in diesem Bereich eingesetzten Vergütungsstähle 
auch bei den mikrolegierten Schmiedestählen möglichst weitgehend zu 
erreichen. 
 
Zur Verdeutlichung, mit welchen unterschiedlichen Gefügezuständen nach dem 
bisherigen Stand ähnliche mechanisch/technologische Eigenschaften erzielt 
werden sollen, sind in Bild 5.1 die Gefüge eines Vergütungsstahls (a) und 
eines üblicherweise ferritisch-perlitischen AFP-Stahls nach BY-Behandlung (b) 
gegenübergestellt.  
 
b]
 
 50 µm 
a] 
Bild 5.1: Beispielhafte Gegenüberstellung der Gefüge: a) Stahl 41CrS4 im vergüteten 
Zustand (TAN = 550°C) und b) AFP-Stahl 27MnSiVS6+Ti (BY-Behandlung). 
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Bei der Herstellung von Bauteilen aus AFP-Stählen war es bisher für die 
Schmiedebetriebe wichtig, hohe Umformtemperaturen von etwa 1200°C 
einzusetzen, um bei niedriger Formänderungsfestigkeit die Umformung mit 
geringem Kraftaufwand und Werkzeugverschleiß durchführen zu können. Der 
Einsatz einer TMB verlangt aber, die Umform- und Abkühlbedingungen den 
erwünschten Eigenschaften entsprechend anzupassen. Hierbei besteht die 
Möglichkeit, über ein feines rekristallisiertes bzw. nicht rekristallisiertes 
Austenitkorn durch Verringerung der Umformtemperatur und höhere Abkühl-
geschwindigkeiten ein feines Endgefüge mit verbessertem Eigenschafts-
spektrum zu erreichen. Die veränderte Umform- und Abkühltechnologie muß 
hierbei jedoch nicht zwangsläufig zu einem für die AFP-Stähle charakter-
istischen Ferrit-Perlit-Gefüge führen. 
5.1 Einfluß auf die Strukturbildung 
5.1.1 Vorgänge im Austenit 
Die erste wichtige Stufe im gesamten Schmiedeprozeß ist das Vorwärmen des 
Werkstoffes. Der dabei entstehende Austenit sollte möglichst feinkörnig sein, 
um bei Umformung oberhalb der Rekristallisationstemperatur ein möglichst fein 
rekristallisiertes und homogenes Austenitgefüge zu Beginn der Austenit-
umwandlung vorliegen zu haben. 
 
Bild 5.2 zeigt den Einfluß der Vorwärmtemperatur auf die mittlere Sehnenlänge 
(MSL) des Austenits für die beiden Basisstähle VN (ohne Titan) und TV (mit 
Titan). Die Behinderung des Austenitkornwachstums durch TiN beim Stahl TV 
ermöglicht im Temperaturbereich von 1100 bis etwa 1300°C relativ niedrige 
Sehnenlängen um 40 m. Dies gilt sowohl für eine Haltezeit von 1 min als auch 
für 25 min. Erst oberhalb von 1300°C beginnt ein ausgeprägtes Kornwachstum. 
Für die Schmelze ohne Titan (VN) liegt ein entsprechendes Austenitkorn 
bereits bei Temperaturen um 1150°C vor /18/. 
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Bild 5.2: Einfluß der Vorwärmtemperatur und –zeit auf die mittlere 
Austenitkornsehnenlänge (MSL) der Basisstähle VN und TV /nach 18/. 
Inwieweit sich das Vorwärmen auf die Ausscheidungen bzw. auf das für die 
Endeigenschaften wichtige Ausscheidungspotential auswirkt, zeigt Bild 5.3. Im 
linken oberen Teilbild (a) wird die Ausbildung der Ausscheidungen im 
vorgewalzten Zustand, d.h. vor dem Vorwärmen für den Schmiedevorgang, des 
Basisstahls TV dargestellt. Hier treten innerhalb des Primärgefüges neben 
dendritenförmigen Ausscheidungen in Reihen auch feinere rundliche bis 
würfelförmige Ausscheidungen auf (Bild 5.3a). Die Dendritenreihen sind von 
teilchenarmen Bereichen gesäumt. Je nach Mikrolegierungsvariante sind die 
feineren Ausscheidungen unterschiedlich ausgeprägt. Bei Erhöhung des 
Vanadiumgehaltes auf 0,17 % bzw. Verdopplung des Stickstoffgehaltes 
(Varianten T2V und T2VN) finden sich neben rundlichen Ausscheidungen auch 
stäbchen- oder plättchenförmige, teils auch faserförmig ausgebildete Teilchen 
von 3 bis 20 nm (Teilbild b). Nach 5 min. Vorwärmen bei 1230°C sind innerhalb 
der Matrix des Basisstahls TV größenteils nur noch würfelförmige, Ti-reiche 
Ausscheidungen mit Kantenlängen von etwa 10 bis teilweise über 100 nm zu 
erkennen (Bild 5.3c). Beim unter anderem mit Niob mikrolegierten Stahl TVNb 
treten bei dieser Austenitisierungsbehandlung zusätzlich noch einige ab-
gerundete, Ti/Nb-reiche /95/ Ausscheidungen auf (Bild 5.3d). 
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0,5 µm
 
0,1 µm
 
,  
d]c] 
 
0,1 µm
 
Bild 5.3: Veränderung der Ausscheidungscharakteristik unterschiedlicher Mikrole-
gierungsvarianten durch das Vorwärmen: a) Stahl TV und b) Variante T2V im 
vorgewalzten Zustand sowie c) Stahl TV und d) Stahl TVNb nach Vorwärmen bei 
1230°C, 5min. 
5.1.2 Umwandlungsgefüge 
Um die Möglichkeiten einer thermomechanischen Behandlung zu prüfen, 
wurden am Wumsi des MPI für Eisenforschung die Versuchsstähle nach dem 
Vorwärmen bei drei unterschiedlichen Temperaturen von 1200°, 1000° bzw. 
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850°C mit einem logarithmischen Umformgrad von  = 3x0,3 umgeformt. Die 
daran anschließende kontinuierliche Abkühlung erfolgte jeweils mit 
unterschiedlichen Kühlzeiten (Bild 5.4). Es wurden allerdings nur die 
Kühlzeiten verwendet, die zu Festigkeiten im Bereich konventionell vergüteter
Proben mit Anlaßtempera-
turen von 550°C bzw. 
650°C führten. Dies wurde 
in Vorversuchen am MPI 
Düsseldorf mit Hilfe von 
Härtemessungen (HV10) 
untersucht /17/. Die 
gewünschten Festigkeiten 
ergaben Kühlzeiten t8/7, 
gemessen im Temperatur-
bereich zwischen 800 und 
700°C, von 6 bis 12 s. 
Diese entsprechen 
Abkühlgeschwindigkeiten 
zwischen etwa 17 bis 8 
K/s. 
 
Bild 5.4: Versuchsbedingungen der Warmum-
formung mit kontinuierlicher Abkühlung nach 
Austenitisieren bei 1230°C, 5 min /17/. 
 
 
Die obigen Verfahrensparameter der Warmumformung ergeben bei den 
untersuchten mikrolegierten Schmiedestählen die nach dem vorherigen Kapitel 
erwarteten komplexen Mikrostrukturen aus Ferrit, Perlit, Bainit und Martensit. 
Bild 5.5 zeigt Beispiele ausgesuchter Gefügevarianten des Basisstahls VN und 
der Sonderschmelze TVNb, die nach Warmumformung (TMB) mit an-
schließender kontinuierlicher Abkühlung entstehen.  
 
Die Gefüge in den linken Teilbildern a und c sind nach Umformung bei 1000°C, 
die in b und d nach Umformung bei 850°C entstanden. Im Gegensatz zu 
1000°C ist bei der niedrigeren Umformtemperatur der Austenit vor der 
Umwandlung  nicht  rekristallisiert  (vgl. Kapitel 4).   Hierdurch  vergrößert  sich  
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Bild 5.5: Einfluß der Umformtemperatur TD und der Abkühlgeschwindigkeit T bzw. 
Abkühlzeit t

8/7 auf die Gefügebildung der Schmelzen TVNb (a,b) mit 16,7 K/s (t8/7 = 6 s) 
sowie VN (c,d) mit 8,3 K/s (t8/7 = 12 s), wobei die linken Teilbilder (a,c) das Gefüge 
nach einer Umformtemperatur von TD = 1000°C und die rechten (b,d) nach TD = 850°C 
zeigen. 
unter anderem die effektive Kongrenzenfläche pro Volumeneinheit mit den 
entsprechend positiven Auswirkungen auf die ferritische Keimbildung. Bei der 
höchsten Abkühlgeschwindigkeit von 16,7 K/s (t8/7 = 6 s) ist das Gefüge nach 
Umformung bei 1000°C nahezu vollständig bainitisch-martensitisch (a). Im 
Gegensatz dazu hat sich bei niedrigeren Umformtemperaturen neben Bainit 
und Martensit an den ehemaligen Austenitkorngrenzen auch Ferrit gebildet 
(Bild 5.5b), und bei der geringeren Abkühlgeschwindigkeit ist zusätzlich noch 
Perlit (Bild 5.5d) entstanden. 
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Im Detail gibt Bild 5.6 die Ergebnisse der quantitativen Gefügeanalyse an dem 
Basisstahl VN (a) und der Sonderschmelze TVNb (b) wieder. Mit niedrigerer 
Umformtemperatur und längerer Abkühlzeit vergrößert sich erwartungsgemäß 
der Ferrit- und  Perlitanteil der beiden Varianten. Zudem  bewirken unter  ande- 
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Bild 5.6: Einfluß unterschiedlicher Abkühlzeiten und Umformtemperaturen auf die 
Gefügeanteile (ohne Berücksichtung evtl. Restaustenitanteile) der Stähle VN (a) und 
TVNb (b). 
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rem der höhere C- und Mn-Gehalt des Stahls TVNb sowie die Variation der 
Mikrolegierung im Bereich der verwendeten Abkühlzeiten, daß der Ferritanteil 
mit 2 bis 35 % deutlich niedriger liegt als bei Stahl VN mit etwa 22 bis 45 %. Die 
Anteile an Bainit bzw. Martensit verlaufen entsprechend entgegengesetzt. Nur 
bei der höheren Umformtemperatur von 1000°C steigt der Bainitanteil beider 
Stähle zu Lasten des Martensits mit längeren Abkühlzeiten an und erreicht im 
Stahl TVNb mit etwa 80 % den höchsten Wert. Die martensitische Umwandlung 
wird nach Umformung bei 850°C durch den stabilisierenden Effekt der 
verformungsinduzierten Ferritbildung auf den Restaustenit gefördert. 
Dementsprechend liegt der Martensitanteil der Sonderschmelze TVNb bei einer 
Abkühlzeit von 12 s (Abkühlgeschwindigkeit ca. 8,3 K/s) bei ungefähr 40 %, 
wohingegen durch Umformung bei 1000°C nur 10 % erreicht werden. 
Perlitbildung tritt beim Stahl TVNb erst bei niedriger Umformtemperatur 
verbunden mit Abkühlzeiten t8/7 über 10 s (Abkühlgeschwindigkeit ca. 9,6 K/s) 
auf, und der Perlitanteil im Gefüge bleibt selbst bei einer Umformtemperatur 
von 850°C und längster Abkühlzeit unterhalb von 5 %. 
5.2 Härte des gebildeten Gefüges 
Die Parameter der Umformung und Abkühlung bestimmen nicht nur die 
auftretenden Gefügebestandteile, sondern beeinflussen auch deren 
mechanische Eigenschaften; insbesondere die Festigkeit. Zur quantitativen 
Ermittlung der Festigkeitsveränderungen wurden Kleinlasthärtemessungen 
HV0.3 (Eindringkraft 2,94 N) sowie Mikrohärtemessungen an den jeweilig 
auftretenden Phasen durchgeführt. Die Kleinlasthärteeindrücke erfassen 
aufgrund ihrer Größe (ca. 40 µm) alle Gefügebestandteile und geben 
dementsprechend die Festigkeit des Gefüges insgesamt wieder. Zur 
Bestimmung der Festigkeit der einzelnen Phasen wurden bei den sogenannten 
Mikrohärtemessungen der Ferrit mit Eindringkräften von 0,049 N (HV0.005) und 
die weiteren Gefügebestandteile Perlit, Bainit sowie Martensit mit 0,098 N 
(HV0.01) belastet. Entsprechende Beispiele von Mikrohärteeindrücken in 
unterschiedlichen Gefügebestandteilen verdeutlicht Bild 5.7. 
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Bild 5.7: Mikrohärteeindrücke in unterschiedlichen Gefügebestandteilen des Stahls 
TVNb: a) Ferrit (0,049N;HV0.005), b) Bainit (0,098N; HV0.01) und c) Martensit 
(0,098N; HV0.01) /18/. 
In Bild 5.8 sind die Kleinlasthärtewerte für verschiedene Abkühlzeiten t8/7 bzw. 
Abkühlgeschwindigkeiten in Abhängigkeit von den für die thermomechanische 
Behandlung relevanten Umformtemperaturen, TD = 1000° und 850°C, aufge-
tragen. Trotz der bei der niedrigen Umformtemperatur von 850°C statt-
findenden verformungsinduzierten Ferritbildung steigt interessanterweise die 
Gefügehärte bzw. bleibt in etwa konstant im Vergleich zur Härte nach 
Umformung bei 1000°C. Entsprechend den Ausführungen zum Umwandlungs-
verhalten in Kapitel 4 liegen auch bei den Wumsi-Versuchen mit kontinuier-
licher Abkühlung die Gefügehärten der Sonderschmelzen TVNb und T2VN (b) 
zwischen den Werten der Basisstähle VN und TV (a). Wie dort schon erwähnt, 
ist legierungsbedingt (weniger C, Mn und Si) die Härte des Basisstahls VN mit 
Werten von etwa 260HV die niedrigste für die längste Abkühlzeit t8/7 von 12 s 
(Abkühlgeschwindigkeit etwa 8,3 K/s). Zulegieren von Titan, Vanadium und 
Stickstoff (Stahl T2VN, rechtes Teilbild) bewirkt durch ein feineres Austenitkorn 
und höheres Ausscheidungspotential eine höhere Härte. Der geringere Ferrit- 
und höhere Bainit/Martensitanteil der Sonderschmelze TVNb steigert die 
Gesamt- bzw. Kleinlasthärte zusätzlich. Der zweite Basisstahl TV besitzt mit 
513HV die höchste Kleinlasthärte HV0.3 (TD = 850°C, t8/7 = 6 s), hat aber auch 
die höchsten Gehalte an festigkeitssteigernden Elementen (vgl. Tabelle 3.1).  
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Bild 5.8: Einfluß der Abkühlzeit t8/7 bzw. der Abkühlgeschwindigkeit (obere Abzisse) 
auf die Kleinlasthärte HV0.3 der Basisstähle VN und TV (a) sowie der 
Sonderschmelzen TVNb und T2VN (b) bei Umformtemperaturen TD von 1000° 
(ausgefüllte Symbole) und 850°C (offene Symbole). Zusätzlich sind für die Basisstähle 
VN und TV die Härtewerte nach TD = 1200°C aufgeführt. 
Daß durch unterschiedliche Abkühlgeschwindigkeiten die Gefügehärte trotz 
Variation der chemischen Zusammensetzung in einem ähnlichen Bereich liegen 
kann, zeigt das linke Teilbild (grau unterlegter Bereich) der Stähle VN und TV. 
Das Härteniveau des Stahls TV liegt für die drei untersuchten 
Umformtemperaturen bei 12 s Abkühlzeit zwischen etwa 280HV für TD = 
1200°C und 370HV für TD = 850°C fast analog zu den Härtewerten des Stahls 
VN (315-370HV) bei einer Abkühlzeit von 6 s (entspricht ca. 16,7 K/s).  
 
Bei eingehender Betrachtung der Festigkeitsentwicklung der einzelnen 
Gefügebestandteile der Schmelzen VN und TVNb wird die mittels niedrigerer 
Umformtemperatur (offene Symbole) erhöhte Gefügehärte verständlich (Bild 
5.9). Die Gefügebestandteile erfahren bei allen Abkühlzeiten eine 
Festigkeitssteigerung mit niedrigerer Umformtemperatur. Die Ferrithärte steigt 
einerseits durch die mit der höheren Bildungstemperatur verbundene Er-
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höhung des Kohlenstoffgehalts und andererseits durch die infolge der 
niedrigeren Umformtemperatur geringere Ferritkorngröße sowie die erhöhte 
Versetzungsdichte. Die beim Basisstahl VN folgende Perlitbildung findet in 
kohlenstoffreicher Umgebung statt, die dickere Zementitlamellen bedingt. 
Durch die begünstigte Ferritbildung wandelt der an Kohlenstoff übersättigte 
Austenit erst bei niedrigeren Temperaturen in Bainit bzw. Martensit um. Eine 
Festigkeitssteigerung bewirken aber auch kürzere Abkühlzeiten über die 
dadurch verursachten geringeren Korn- bzw. Paketgrößen. Im Vergleich zum 
Festigkeitsniveau der Gefügebestandteile des Stahls TVNb im rechten Teilbild 
(b) fallen erwartungsgemäß die Mikrohärtewerte der einzelnen Gefüge-
bestandteile des Stahls VN (a) deutlich niedriger aus. So liegt die Mikrohärte 
des Martensits (HV0.01) beim Stahl TVNb - abhängig von Umformtemperatur 
und Abkühlzeit - zwischen 525 und 625HV, die des Stahls VN erstreckt sich 
hingegen nur von 500 bis 550HV. Wahrscheinlich nimmt beim Stahl TVNb 
durch Anteile an Restaustenit die Mikrohärte  des Martensits  bei der kürzesten 
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Bild 5.9: Einfluß der Abkühlzeit t8/7 und der Umformtemperatur TD auf die Mikrohärte 
der einzelnen Gefügebestandteile (Ferrit: HV0.005; Bainit und Martensit: HV0.01) der 
Stähle VN (a) und TVNb (b). 
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Abkühlzeit (t8/7 = 6 s) ab. Die Mikrohärten der anderen Gefügebestandteile des 
Stahls TVNb liegen im Bereich der untersuchten Abkühlzeiten etwa 50 bis 
80HV höher als beim Stahl VN, wodurch in Kombination mit den jeweils 
entstehenden Phasenanteilen die Härte des Gesamtgefüges (vgl. Bild 5.8) und 
somit die Festigkeit der Sonderschmelze TVNb erheblich oberhalb der des 
Basisstahls VN verläuft.  
5.3 Mechanische Eigenschaften 
Die am Gefüge ermittelten Ergebnisse spiegeln sich auch in den am MPI 
gemessenen mechanischen Eigenschaften wieder. Bild 5.10 zeigt repräsen-
tativ für die untersuchten Schmelzen die Ergebnisse des Stahls VN.  
 
Mit abnehmender Abkühlzeit bzw. zunehmender Abkühlgeschwindigkeit steigt 
die Festigkeit  (Rm und Rp0,2)  aufgrund der verstärkten Bainit- und  Martensitbil- 
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Bild 5.10: Einfluß der Abkühlzeit t8/7 bzw. Abkühlgeschwindigkeit und der 
Umformtemperatur TD auf die 0,2 %-Dehngrenze, die Zugfestigkeit Rm sowie auf die 
Brucheinschnürung Z des Basisstahls VN im Vergleich zum konventionell vergüteten 
Zustand QT (TAN = 550-650°C; schraffierte Bereiche) /nach 13,17/. 
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dung, wohingegen die Brucheinschnürung eine gegenläufige Tendenz aufweist. 
Niedrigere Umformtemperaturen erzeugen insbesondere bei der kürzeren 
Abkühlzeit niedrige Brucheinschnürungen wegen der oben erörterten 
Festigkeitserhöhung aller auftretenden Gefügebestandteile. Im Vergleich mit 
der konventionellen Vergütung (schraffierter Bereich), gibt es keine 
Kombination von technologischen Parametern, die der gewünschten Ziel-
setzung, d. h. hohe Festigkeit bei gleichzeitig guter Duktilität, entspricht. Zwar 
erreichen die Werte der Zugfestigkeit das Niveau nach Vergütung, die Dehn-
grenzen und teilweise auch die Werte der Brucheinschnürung fallen allerdings 
deutlich niedriger aus.  
 
Im Hinblick darauf, daß das für AFP-Stähle typische Ferrit/Perlit-Gefüge nicht 
die Festigkeitseigenschaften konventionell vergüteter Proben besitzt und eine 
danach ausgerichtete TMB verbunden mit einer kontinuierlichen Abkühlung 
nicht die Erwartungen an die Verbesserung der Eigenschaften erfüllte, war eine 
völlige Neuorientierung des technologischen Konzeptes notwendig. In 
Zusammenarbeit mit dem MPI für Eisenforschung in Düsseldorf /17/ wurde 
aufgrund dessen eine modifizierte Abkühlstrategie entwickelt, die ein 
verändertes Gefüge mit entsprechend verbesserten mechanischen Eigen-
schaften zum Ziel hatte. 
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6  Warmumformung mit modifizierter Abkühlung 
Das modifizierte Abkühlkonzept hatte zum Ziel, ein Gefüge ähnlich dem der 
bekannten Dualphasenstähle einzustellen, das aus einem hohen Anteil einer 
möglichst homogen verteilten „weichen“ Phase und aus einer zweiten, „harten“ 
Phase besteht. Die „weiche“ Phase aus voreutektoidem, polygonalem Ferrit 
sollte für die gewünschte Verbesserung der Duktilität und die „harte“ Phase aus 
Bainit bzw. Martensit für die entsprechende Festigkeit sorgen /13,15,17,21/. 
 
Ein hoher und homogen verteilter Ferritanteil kann mit niedrigeren 
Warmumformtemperaturen durch Erhöhung der Zahl potentieller Keimstellen 
für die Umwandlung in Ferrit erzielt werden. Dies verschiebt den Beginn der 
Ferritbildung zu kürzeren Zeiten und höheren Temperaturen, was die 
Kohlenstoffkonzentration innerhalb des „weichen“ Ferrits erhöht. Andererseits 
stabilisiert die frühe und verstärkte Ferritbildung den an Kohlenstoff übersät-
tigten Austenit, wodurch bei nachfolgender, genügend schneller Abkühlung 
Bainit bzw. Martensit als zweiter, „harter“ Gefügebestandteil gebildet wird. Bild 
6.1 stellt das Prinzip dieser sogenannten Zweistufen-Kühlung (TSC – two-step-
cooling) dar /13/.  
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Bild 6.1: Schematische Darstellung
mit der nach Warmumformung nied
der beschleunigten Abkühlung bei 
hohen Abkühlgeschwindigkeit T2 i
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WARMUMFORMUNG MIT MODIFIZIERTER ABKÜHLUNG 74
Nach erfolgter Umformung wird zunächst mit niedriger Abkühlgeschwindigkeit 

T 1 bis in das Zweiphasengebiet (+) hinein abgekühlt, um polygonalen Ferrit 
mit guter Zähigkeit an den Austenitkorngrenzen entstehen zu lassen. Eine 
daran anschließende beschleunigte Abkühlung mit der höheren Abkühl-
geschwindigkeit 

T 2 hat zur Folge, dass sich Bainit und/oder Martensit statt 
Perlit bilden. Durch Änderung der Starttemperatur TAC (auch Abschreck-
temperatur genannt) des zweiten Abkühlschrittes können die Anteile an Ferrit 
und der „harten“ Phase Bainit bzw. Martensit bei gleichen Umformtemperaturen 
gezielt variiert werden. Niedrigere Starttemperaturen und damit längere 
Verweilzeiten im ( + )-Gebiet verursachen höhere Ferritgehalte im End-
gefüge. Zu niedrige Starttemperaturen für den Beginn der beschleunigten 
Abkühlung im Bereich der Ar1-Temperatur können zu einem unerwünscht 
hohen Ferritanteil und der Entstehung von Perlit mit entsprechender 
Verringerung der Festigkeit führen. Zu hohe Starttemperaturen sollten hingegen 
wegen der geringeren Ferritbildung vermieden werden, da dies unter anderem 
eine niedrigere Duktilität bewirken würde. 
 
Um den günstigsten Bereich für die Starttemperatur der beschleunigten 
Abkühlung zu ermitteln, wurden zusammen mit dem MPI Düsseldorf unter 
Zuhilfenahme der Umwandlungsschaubilder (vgl. Kapitel 4) Vorversuche am 
Wumsi mit anschließenden Härtemessungen HV10 durchgeführt. Es zeigte 
sich, daß an den TSC-behandelten Materialien bei fast allen Mikrolegierungs-
varianten ein konstantes Härteniveau bei Starttemperaturen zwischen etwa 680 
und 640°C auftrat /13,17/. Nur bei dem mit 154 ppm Stickstoff zusätzlich 
mikrolegierten Stahl T2VN lag dieser Temperaturbereich entsprechend den 
bisherigen Ergebnissen geringfügig höher.  
 
Die für die Simulationsprozesse verwendeten Umform- und Abkühlparameter 
zeigt Bild 6.2. Allgemein wurden die Wumsi-Proben 2 Minuten bei 1230°C 
austenitisiert und bei 1200°C (a) bzw. nach einem bei 1100°C durchgeführten 
Kornfeinungsschritt bei 1000 bis 850°C (b) umgeformt. Als langsame 
Abkühlgeschwindigkeit 

T 1 wurde 3,8 K/s und für die nachfolgende beschleu-
nigte Abkühlung 

T 2 = 35 K/s (Abschrecken in Wasser) gewählt.  
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Bild 6.2: Versuchsbedingungen für die Warmumformung mit anschließender 
zweistufiger Abkühlung /17/. 
6.1  Strukturbildung bei zweistufiger Abkühlung (TSC) 
6.1.1  Gefüge der Basislegierungen 
Die bei der TSC-Behandlung gebildeten komplexen Ferrit-Bainit/Martensit-
Gefüge für die beiden Basisvarianten VN und TV zeigt Bild 6.3. Im linken 
Teilbild (Bild 6.3a) sind die Gefüge des Basisstahls VN und im rechten (b) die 
des Stahls TV für jeweils 1200°C Umformtemperatur und 660°C Abschrecktem-
peratur abgebildet.  
 
Wie erwartet, beginnt die Bildung von voreutektoidem Ferrit vorwiegend an den 
Austenitkorngrenzen. Beim Stahl VN weisen die ehemaligen Austenit-
korngrenzen bei konventioneller Umformtemperatur von 1200°C eine fast 
vollständige, wenn auch partiell nur recht schwache Belegung mit Ferrit auf. 
Größere Ferritkörner finden sich bevorzugt an den „Zwickeln“ der ehemaligen 
Austenitkorngrenzen. Beim Stahl TV sind bei diesen Parametern die 
Austenitkörner deutlich weniger mit Ferrit markiert. Die zweite, „harte“ Phase 
besteht beim Stahl TV aus einem komplexen und feinen Mischgefüge aus 
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Bainit und Martensit. Die Basisvariante VN besitzt neben Widmann-
stättenschem Ferrit (WF) auch Bainitpakete (oberer Bainit, OB) in der 
komplexen Zusammensetzung der hier gröber ausgebildeten zweiten Phase. 
 
WF 
OB 
b]a] 
 
 20 µm 
 
Bild 6.3: Komplexe Gefügeausbildung in den Basisstählen VN (a) und TV (b) nach 
konventioneller Umformung bei 1200°C und bei einer Abschrecktemperatur TAC von 
660°C. 
6.1.2  Einfluß der Umform- und Abschrecktemperatur  
Den Einfluß der Umform- und Abkühlbedingungen auf die Gefügeausbildung 
am Beispiel des Stahls VN stellen die Bilder 6.4a-f dar. Die Verringerung der 
Endumformtemperatur TD auf 1100° (a) bis 850°C (d) bei unveränderter 
Abschrecktemperatur von 660°C erzielt ab TD = 1000°C eine Verfeinerung und 
Homogenisierung des Gefüges sowie eine deutliche Zunahme des Ferritanteils. 
Bei der Endumformtemperatur von 850°C rekristallisiert das bei höheren 
Umformtemperaturen äquiaxiale Austenitkorn nicht mehr. Innerhalb der 
gestreckten Austenitkörner bildet sich zusätzlich an Deformationsbändern 
Ferrit. Als weitere Ferrit-Keimstellen treten Mangansulfide (MnS) auf, wie schon 
in /39,41/ berichtet (Bilder 6.4). Eine Ferritbildung innerhalb der ehemaligen 
Austenitkörner ist ansonsten, außer an Deformationsbändern und 
Mangansulfiden, kaum zu erkennen.  
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Bild 6.4: Gefüge des Stahls VN nach Umformung bei (a) 1100°C, (b) 10
920°C, (d) 850°C und zweistufiger Abkühlung (TSC) mit einer Abschreckt
TAC = 660°C. Einfluß der Variation der Abschrecktemperatur nach Umfo
920°C mit (e) TAC = 690°C und (f) TAC = 645°C. 
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Bei Variation des Beginns der beschleunigten Abkühlung von 690°C bis 645°C 
mit unveränderter Umformtemperatur von 920°C werden die in den Bildern 
6.4e und f dargestellten Gefüge beim Basisstahl VN gebildet. Mit Verringerung 
der Abschrecktemperatur vergrößert sich der Ferritanteil deutlich. Andererseits 
verringert sich mit niedrigeren Umform- und Abschrecktemperaturen der Anteil 
an Widmannstättenschem Ferrit sowie oberem Bainit. Die Kohlenstoff-
übersättigung durch den hohen Ferritanteil stabilisiert den Restaustenit, der 
verstärkt in feineren Martensit und unteren Bainit umwandelt.  
6.1.3  Einfluß der Mikrolegierung  
Die unterschiedliche Mikrolegierung der Sonderschmelzen wirkt sich erheblich 
auf Verteilung und Anteil des Ferrits im Gefüge aus, wie die Beispiele in Bild 
6.5 anhand der Stähle T2VN und TVNb zeigen. In den beiden oberen 
Teilbildern (a,b) sind die Gefüge nach Umformung bei 1200°C und in den 
unteren beiden (c,d) nach 920°C bei gleicher Abschrecktemperatur von 660°C 
dargestellt.  
 
Der mit erhöhten Gehalten von Vanadium und Stickstoff mikrolegierte Stahl 
T2VN besitzt sowohl nach Umformung bei 1200°C (a) als auch bei 920°C (c) 
bedeutend mehr Ferrit an den Grenzen der äquiaxialen Austenitkörner (vgl. 
Kapitel 4). Bei der geringeren Umformtemperatur bildet sich Ferrit sogar 
innerhalb der ehemaligen Austenitkörner, und die „harte“ Zweitphase besteht 
aufgrund des hohen Ferritanteils größtenteils aus Martensit (vgl. auch Abschnitt 
6.2).  
 
Die verformungsinduzierte Ferritbildung wird insbesondere beim Stahl TVNb 
deutlich (Bilder 6.5b,d). Bei höheren Umformtemperaturen ist wie beim 
Basisstahl TV kaum eine Ferritbelegung der Austenitkorngrenzen sichtbar (Bild 
6.5b). Mit Verringerung der Umformtemperatur auf 920°C (d) rekristallisiert der 
Austenit bei der Niob-Variante nicht mehr, und der Volumenanteil des Ferrits 
erhöht sich durch die Vergrößerung der effektiven Korngrenzenfläche des 
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Austenits (gestreckte Austenitkörner) sowie aufgrund von Deformationsbändern 
merklich.  
 
 
Bild 6.5: Gefügeausbildung der Mikrolegierungsvarianten T2VN (linke Teilbilder) und 
TVNb (rechte Teilbilder) nach Umformung bei 1200°C (a,b) sowie 920°C (c,d) und 
zweistufiger Abkühlung (TAC = 660°C).  
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6.1.4 Feinstrukturcharakterisierung 
Einen genaueren Einblick in die Gefügeausbildung geben elektronenmikrosko-
pische Aufnahmen. Den Strukturaufbau am Beispiel der Stähle TV und TVNb 
zeigen die Aufnahmen in Bild 6.6. Neben dem besagten polygonalen Ferrit an 
den ehemaligen Austenitkorngrenzen besteht die weitere Struktur aus 
Martensitlatten, die mit einzelnen Bainit-Nadeln vom Typ I-III (B-II,B-III) /124/ 
und Widmannstättenschem Ferrit durchsetzt sind (Bilder 6.6a,b). Größere 
Bainitpakete aus oberem (Bild 6.6c) sowie unterem Bainit (Bild 6.6d) sind nur 
vereinzelt zu finden.  
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Bild 6.6: Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen der Mikrostruktur nach 
TSC-Behandlung (TD = 920°C, TAC = 660°C): Stahl TV (a-c), TVNb (d). 
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Neben den schon erwähnten Gefügebestandteilen ist in Bild 6.7 der Übergang 
Ferrit/2. Phase dargestellt, der einen unmittelbar an das Ferritkorn an-
schließenden strukturarmen, infolge der Ferritbildung an Kohlenstoff 
angereicherten Martensit/Austenit-Bereich (MA) zeigt. Zudem wird auch an den 
Grenzflächen zwischen den einzelnen Ferritkörnern Zementit gebildet. Die 
Verteilung wie auch die Größe der jeweiligen Phasen sind von der chemischen 
Zusammensetzung und den Prozeßparametern abhängig, auf die noch im 
Verlauf des Kapitels näher eingegangen wird.  
 
Die mittels Transmissionselekronenmikroskop (TEM) aufgenommenen 
Feinstrukturen nach TSC-Behandlung verdeutlichen in Bild 6.8 die durch die 
Martensitbildung forcierte hohe Versetzungsdichte innerhalb der angrenzenden 
Ferritkörner (a) wie auch im nadeligen Bainit (b). Die einzelnen Martensitlatten 
sind mit einer Lattenbreite von etwa 200 nm (Stahl TV: TD = 920°C, TAC = 
660°C) relativ fein ausgebildet (Bild 6.9a). Hohe Umwandlungsspannungen 
während der Strukturbildung sind am Auftreten einiger verzwillingter 
Martensitbereiche (Plattenmartensit) zu erkennen (Bild 6.9b). Die jeweilige 
Ausbildung der bainitisch-martensitischen Struktur ist von der entsprechenden 
Umwandlungstemperatur abhängig /122-130/. 
 
1 2 
Bild 6.7: Detailaufnahme (REM) der Phasengrenze Ferrit/2.Phase mit Kennzeichnung 
(Pfeile) des Zementits (1) und der M/A-Phase (2). Stahl TV mit TD = 920°C, TAC = 
660°C. 
  WARMUMFORMUNG MIT MODIFIZIERTER ABKÜHLUNG 82
 
0,5 µm 
b]a] 
 
Bild 6.8: Versetzungsstruktur nach TSC-Behandlung (TD = 920°C, TAC = 660°C) am 
Beispiel des Basisstahls TV: a) im voreutektoiden Ferrit und b) im Bainit. 
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Bild 6.9: Beispielhafte Feinstrukturaufnahmen einzelner Gefügebestandteile der 
zweiten, „harten“ Phase des Stahls TV: a) Lattenmartensit, b) verzwillingter 
Plattenmartensit. 
Für niedrige Umformtemperaturen (TD = 920°C) liegt der Abstand der einzelnen 
Bainitlanzetten bei weniger als 1 m, zu höheren Umformtemperaturen hin 
erweitert sich dieser auf bis zu 1,5 m.  
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6.1.5 Ausscheidungsmorphologie und -analyse 
Bei den Mikrolegierungsvarianten mit Titan sind nach dem Umformprozeß und 
der zweistufigen Abkühlung (TSC-Behandlung) hauptsächlich Ti-reiche, 
würfelförmige Ausscheidungen von 15 bis etwa 150 nm Kantenlänge 
vorhanden (Bild 6.10a). Eine typische Größenklassenverteilung dieser in allen 
Gefügebestandteilen vorliegenden Ausscheidungsform zeigt das rechte Teilbild 
(Bild 6.10b). Ein bedeutender Anteil dieser während des Austenitisierens nicht 
vollständig aufgelösten Teilchen liegt bei einer Größe zwischen 30-70 nm. Auch 
bei dem nicht mit Titan mikrolegierten Basisstahl VN ist eine, wenn auch 
deutlich geringere, Anzahl dieser Ti-reichen Karbonitride zu finden, weil 
bekanntermaßen durch den Schrotteinsatz bei der Stahlerschmelzung stets 
Spuren von Titan eingebracht werden.  
 
Abhängig von den Mikrolegierungsvarianten treten weitere Karbonitrid- (C,N-) 
Ausscheidungen mit unterschiedlichem Habitus und komplexer chemischer 
Zusammensetzung auf. 
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Bild 6.10: a) Konglomerat Ti-reicher, würfelförmiger Karbonitridausscheidungen in Ti-
mikrolegierten Schmelzen nach TSC-Behandlung (Replika, Stahl TV: TD = 920°C, TAC 
= 660°C). b) Größenverteilung dieser Würfel (28 Meßfelder mit einer Fläche von je 
1806x1806 m2, Anzahl der gemessenen Teilchen insgesamt = 320). 
  WARMUMFORMUNG MIT MODIFIZIERTER ABKÜHLUNG 84
Tabelle 6.1 faßt einige Resultate der quantitativen Analysenergebnisse an den 
Ausscheidungen in Abhängigkeit von Form und Ausscheidungsgröße 
schematisch zusammen. Bei den Legierungsvarianten mit Vanadium und Titan 
sind neben den oben erwähnten würfelförmigen Ausscheidungen mit 
Kantenlängen oberhalb 60 nm und einem Titan- zu Vanadium- (Ti:V-) 
Verhältnis von etwa 70:30 auch Ausscheidungen mit abgerundeten Kanten zu 
erkennen, die eine erhebliche Streuung in den Elementanteilen aufweisen 
können (Bild 6.11a). Diese Teilchen mit Kantenlängen von häufig unterhalb 50 
nm haben in einigen Fällen ein Ti:V-Verhältnis um 50:50. Insbesondere die 
„abgerundeten“ würfelförmigen Ausscheidungen zeigen teilweise eine 
inhomogene Verteilung der Elemente, wie zunehmende V-Gehalt von der Mitte 
der Teilchen bis zum Rand. Feindisperse, rundliche oder stäbchenförmige 
Vanadium-Ausscheidungen sind kaum zu finden. Neben wenigen reihenförmig 
angeordneten, feinen Ausscheidungen werden ebenfalls eher selten statistisch 
verteilte, unregelmäßig ausgebildete Teilchen mit Größen deutlich unter 10 nm
Tabelle 6.1: Gehalt der metallischen Elemente (Ti, Nb, V) in den Ausscheidungen der 
TSC-behandelten (TAC = 660°C) Proben unter Berücksichtigung der 
Ausscheidungsgröße und –form. 
Stahl TD in °C Partikelform Größe in nm1 mittl. Zusammensetzung in m.-% 
TV 1200 Würfel > 60 
10 -  60 
74 % Ti, 26 % V 
60 % Ti, 40 % V 
 920 Würfel > 60 
> 10 - 60 
70 % Ti, 30 % V 
55 % Ti, 45 % V 
T2VN 1200 Würfel > 60 
> 10 - 60 
70 % Ti, 30 % V 
55 % Ti, 45 % V 
 920 Würfel > 50 
> 10 - 50 
65 % Ti, 35 % V 
50 % Ti, 50 % V 
TVNb 1200 Würfel > 60 72 % Ti, 25 % Nb, 3 % V  
  Rund 20 – 60 60 % Ti, 35 % Nb, 5 % V 
 920 Würfel 
Würfel 
Rund 
> 60 
< 60 
15 - 50 
70 % Ti, 27 % Nb, 3 % V 
50 % Ti, 42 % Nb, 8 % V 
38 % Ti, 55 % Nb, 7 % V 
                                            
1 Die Einteilung ist nur als Orientierung zu betrachten. 
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beobachtet. Höhere Vanadiumgehalte (z. B. Stahl T2VN) oder niedrigere 
Umformtemperaturen beeinflussen die Zusammensetzung der würfelförmigen 
bis abgerundeten Teilchen nur geringfügig. Das Ti:V-Verhältnis verändert sich 
hierbei in den meisten Fällen zu Gunsten des Vanadiums. Bei der zusätzlich 
mit 0,05 % Niob mikrolegierten Sonderschmelze TVNb tritt neben 
würfelförmigen Ti-reichen Karbonitriden (Ti:Nb:V-Verhältnis der 
Ausscheidungen etwa 80:15:5 in at.-% bzw. etwa 70:27:3 in m.-%) eine 
Vielzahl an rundlichen Teilchen mit mittleren Größen von etwa 25-30 nm auf 
(Bild 6.11b). Diese Nb-reichen Ausscheidungen besitzen mindestens doppelt 
so hohe Niob- und Vanadiumgehalte wie die größeren würfelförmigen 
Karbonitride dieser Legierungsvariante. 
 
 
B
9
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6
D
6a]ild 6.11: Beispiele möglicher Ausscheidungsformen nach TSC Behandlu
20°C, TAC = 660°C, Replika) in (a) Ti-V-mikrolegierten Stählen (hier: Stahl T
) Ti-Nb-V-mikrolegierten Stählen (hier: Stahl TVNb). 
.2  Gefügeanteile und –verteilung 
ie Ferritanteile, die sich nach der modifizierten Abkühlung ergeben, z
.12  in  Abhängigkeit  von der  Abschreck-  und  Umformtemperatur.  I 
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Teilbild 6.12a sind die Basisvarianten und im rechten Teilbild 6.12b die 
Sonderschmelzen dargestellt.  
 
Die Stähle TV und TVNb weisen bei einer konventionellen Umformung bei TD = 
1200°C (ausgefüllte Symbole) und einer Abschrecktemperatur TAC von 660°C 
die geringsten Volumenanteile um etwa 5 % auf. Die höchsten Ferritanteile bei 
dieser Umform- und Abschrecktemperatur zeigt die Variante T2VN mit etwa 15 
%. Mit Verringerung der Abschrecktemperatur auf 640°C und der damit 
verbundenen längeren Verweilzeit im (+)-Gebiet erhöht sich der Ferritanteil 
erwartungsgemäß. Bei niedrigeren Umformtemperaturen - insbesondere 
unterhalb 1100°C (vgl. linkes Teilbild, Stahl VN) - vergrößern sich die Ferrit-
anteile durch die besseren Keimbildungsmöglichkeiten am verfeinerten 
Austenitkorn deutlich.  
 
Auch bei einer Umformtemperatur von 920°C besitzt der Stahl T2VN weiterhin 
die höchsten Volumenanteile an Ferrit mit bis zu 50 % (rechtes Teilbild). Der 
bei dieser niedrigen Umformtemperatur nicht rekristallisierte Austenit des Stahls 
TVNb führt im Vergleich zum Stahl TV wegen der Vergrößerung der effektiven 
Korngrenzenfläche pro Volumeneinheit und der erhöhten Defektdichte an den 
Korngrenzen sowie durch zusätzlich mit Ferrit markierte Deformationsbänder im 
Korninneren zu höheren Ferritanteilen im Endgefüge. Die mit 0,17 % Vanadium 
mikrolegierte Variante T2V liegt von den Ferritanteilen im Gefüge her gesehen 
zwischen den beiden Sonderschmelzen T2VN und TVNb.  
 
Die Abstände zwischen den Ferritgebieten, die der Größe der Bainit/Martensit- 
Bereiche dB/M und damit auch der Verteilung des Ferrits im komplexen 
Mischgefüge entsprechen, wurden nach dem Linienschnittverfahren ermittelt 
/200/.  
 
Die in Bild 6.13 zusammengefaßten Ergebnisse geben die mittleren 
Sehnenlängen der Bainit/Martensit-Gebiete als gemittelten Wert der 
Messungen  parallel und  senkrecht  zur Stauchrichtung wieder. Deutlich ist der 
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Bild 6.12: Ferritanteile der Basisstähle (a) und der Sonderstähle (b) nach der TSC-
Behandlung in Abhängigkeit von der Abschrecktemperatur TAC und der Umform-
temperatur TD (Gefüllte Symbole entsprechen TD = 1200°C, offene TD = 920°C).  
g
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Bild 6.13: Mittlere Sehnenlänge der Bainit/Marte
der Sonderschmelzen (b) in Abhängigkeit von de
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Einfluß des größeren Austenitkorns bei hohen Umformtemperaturen zu 
erkennen. Niedrigere Abschrecktemperaturen erzeugen insbesondere bei 
höheren Umformtemperaturen durch den längeren Aufenthalt im 
Zweiphasengebiet (+) und der damit verbundenen Erhöhung der Ferritanteile 
eine Verkleinerung der Bainit/Martensit-Bereiche. Bei hohen, konventionellen 
Umformtemperaturen (TD = 1200°C) reichen die mittleren Sehnenlängen je 
nach Abschrecktemperatur bzw. Ferritanteil von etwa 25 m bei den 
Sonderschmelzen T2V und T2VN bis über 50 m beim Stahl TVNb (rechtes 
Teilbild). Mit niedrigeren Umformtemperaturen, wie beispielsweise beim 
Basisstahl VN mit 1100°C im linken Teilbild (Bild 6.13a), verringert sich 
entsprechend den höheren Ferritanteilen die Ausdehnung der Bainit/Martensit-
Bereiche deutlich. So liegt bei einer Umformtemperatur von TD = 920°C (offene 
Symbole) die mittlere Sehnenlänge dieser Bereiche nur noch zwischen etwa 10 
(Stahl T2VN) und 20 m (Stahl TV).  
 
Generell sind beim Vergleich der Sehnenlängen senkrecht und parallel zur 
Stauchrichtung nur geringfügige Unterschiede zu erkennen (vgl. gestrichelte 
und punktierte Linien der Sonderschmelze T2VN, rechtes Teilbild). Für ein nicht 
rekristallisiertes Gefüge, wie es beim Stahl TVNb für niedrige 
Umformtemperaturen auftritt, sind die Sehnenlängen der Bainit/Martensit-
Bereiche senkrecht zur Stauchrichtung durch das gestreckte Austenitkorn 
erwartungsgemäß deutlich größer als parallel dazu (offene Rauten, rechtes 
Teilbild).  
 
Neben dem Anteil und der Verteilung der „weichen“ Phase, die für die Duktilität 
eine Rolle spielt, sind die Merkmale der zweiten, „harten“ Phase wichtig, um 
mögliche Auswirkungen bzw. Einflußfaktoren auf die Zähigkeit bzw. Festigkeit 
des Gesamtgefüges deuten zu können.  
Bild 6.14 gibt die Anteile an oberem Bainit und Widmannstättenschem Ferrit im 
Gefüge wieder, die entsprechend der in Kapitel 3.5 beschriebenen Methode 
ermittelt wurden. Grundsätzlich verringern die durch sinkende Umform- und 
Abschrecktemperaturen (vgl. Bildausschnitt im rechten Teilbild) verursachten 
höheren Ferritgehalte die Anteile an oberem  Bainit und Widmannstättenschem 
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Bild 6.14: Anteile an oberem Bainit und Widmannstättenschem Ferrit (W-Ferrit) im 
Gefüge der Basisvarianten (linkes Teilbild) und der Sonderschmelzen (rechtes Teilbild) 
in Abhängigkeit vom Ferritanteil nach Umformung bei 1200°C (ausgefüllte Symbole) 
und 920°C (offene Symbole) und zweistufiger Abkühlung (Punkte ohne 
Verbindungslinien: TAC = 660°C). Der Einfluß der Abschrecktemperatur von TAC = 700 
bis 640°C auf den Bainitanteil ist für den Sonderstahl T2VN innerhalb des rechten 
Teilbildes (b) dargestellt. 
Ferrit im Gefüge, was schon bei der Strukturbildung in Abschnitt 6.1 erläutert 
wurde. Insbesondere die Sonderschmelze T2VN verdeutlicht, daß sich durch 
niedrigere Umformtemperaturen der Anteil an Bainit im Gefüge von etwa 50 % 
(TD = 1200°C, TAC = 660°C) auf unter 10 % (TD = 920°C, TAC = 660°C) 
verringert. Die Basisstähle VN und TV sowie die Sonderschmelze T2VN 
besitzen bei der konventionellen Umformtemperatur von 1200°C mit bis zu 50 
% oberem Bainit bzw. Widmannstättenschem Ferrit bei nur etwa 10 % 
polygonalem Ferrit einen sehr komplexen Strukturaufbau innerhalb der zweiten, 
„harten“ Phase aus Bainit und Martensit. Im Gegensatz dazu ist der Anteil an 
oberem Bainit/Widmannstättenschem Ferrit bei den Stählen TVNb und T2V 
deutlich geringer. Hier besteht die zweite Phase trotz teilweise niedrigerer 
Ferritanteile eher aus Martensit und unterem Bainit. Der Anteil an 
Widmannstättenschem Ferrit am Gesamtgefüge ist mit bis zu 4 % recht 
unbedeutend, kann aber auch bei hohen Umformtemperaturen und gröberem 
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Austenitkorn etwa 10 % (Stahl VN bei TD = 920°C) erreichen. Bei niedrigeren 
Umform- und Abschrecktemperaturen tendiert der Anteil des oberen Bainits 
gegen 0 %. 
 
Bild 6.15 verdeutlicht nochmals anhand von metallographischen Aufnahmen 
die Veränderung innerhalb des Gefügeaufbaus der zweiten Phase mit 
Verringerung der Umformtemperatur und damit einher gehender Erhöhung des 
Ferritanteils am Beispiel des Stahls T2VN. Nicht nur eine deutliche Abnahme 
des Anteils an oberem Bainit und Widmannstättenschem Ferrit ist zu erkennen, 
sondern auch eine Verfeinerung der zweiten Phase nach Umformung bei 
920°C (TAC = 660°C).  
 
b]a] 
 
 10 µm 
 
Bild 6.15: Gefüge des Stahls T2VN unter besonderer Berücksichtigung der zweiten, 
„harten“ Phase nach Umformung bei 1200°C (a) bzw. 920°C (b) und zweistufiger 
Abkühlung mit TAC = 660°C.  
Als Folge des Abschreckens bei der TSC-Behandlung in Verbindung mit der 
durch die Ferritbildung hohen Übersättigung an Kohlenstoff im noch nicht 
umgewandelten Austenit können innerhalb des Bainit/Martensit-Gefüges der 
zweiten Phase auch Anteile an Restaustenit auftreten. Aus diesem Grunde 
wurden beispielhaft an je einer Variante mit niedrigem (TVNb) und hohem 
Ferritanteil (T2VN) im Endgefüge die Restaustenitgehalte röntgendiffraktome-
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trisch bestimmt. Bild 6.16 zeigt eine Zunahme des Restaustenitgehaltes von 
2,5 bis 7 % mit steigendem Ferritanteil. Der Restaustenitgehalt der Schmelze 
T2VN liegt dabei in beiden Zuständen (TD = 1200 und 920°C; TAC = 660°C) 
etwa doppelt so hoch wie bei Stahl TVNb. Im Rahmen der hier gemessenen 
Werte sollten sich auch in etwa die Restaustenitgehalte der anderen 
Legierungsvarianten bewegen. Allerdings konnten elektronenoptische 
Untersuchungen der „harten“ Phase keinen Aufschluß über die örtliche 
Verteilung des Restaustenits innerhalb der komplexen Phase geben. Weder, 
wie allgemein bekannt /201/, entlang der einzelnen Latten oder im Bereich 
verzwillingter Gefügebestandteile, noch im Grenzbereich zwischen Ferrit/2. 
Phase konnte Restaustenit detektiert werden.  
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Bild 6.16: Restaustenitgehalte der Sonderschmelzen TVNb und T2VN in Abhängigkeit 
vom Ferritanteil nach Umformung bei TD = 1200 (ausgefüllte Symbole) bzw. 920°C 
(offene Symbole) und zweistufiger Abkühlung mit TAC = 660°C. 
6.3  Größe der Gefügebestandteile  
Analog zum Ferritanteil steigt die mittlere Sehnenlänge der Ferritkörner 
(Ferritkorngröße) mit  längerer Verweilzeit im Zweiphasengebiet (+) bzw.  mit 
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Bild 6.17: Mittlere Sehnenlänge der Ferritkörner, dF, für die Basis- (a) und Sonder-
stähle (b) in Abhängigkeit von der Abschreck- (TAC) und Umformtemperatur TD 
(1200°C, 920°C). Den Einfluß weiterer Umformtemperaturen zeigt a für den Stahl VN. 
Verringerung der Abschrecktemperatur an (Bild 6.17). Die mittleren 
Ferritkorngrößen sind sehr fein und bewegen sich im allgemeinen zwischen 2 
und 4 m. Die Ferritkorn-Sehnenlängen der Mikrolegierungsvarianten VN und 
T2VN liegen aufgrund des umwandlungsfreudigeren Verhaltens (vgl. auch 
Kapitel 4) im oberen und die der Varianten TV bzw. TVNb im unteren 
Größenbereich.  
 
Bild 6.18 stellt für den Basisstahl VN die Ferritkorn-Sehnenlängenverteilung in 
Abhängigkeit von der Klassengröße für unterschiedliche Umform- und 
Abschrecktemperaturen dar. Mit längerer Haltezeit im (+)-Gebiet wird die 
Verteilungskurve breiter, d.h., daß den während der Haltezeit im Ferritgebiet 
wachsenden, zuerst gebildeten Ferritkörnern weitere neue, kleine Kristallite 
folgen (TD = 920°C, TAC = 680-640°C). Niedrigere Umformtemperaturen 
erhöhen - wie schon anhand der Gefügebilder gezeigt - die potentielle Anzahl 
der Keimstellen und beschleunigen die Ferritbildung, so daß im Vergleich zur 
konventionellen Umformung (TD = 1200°C) eine „breitere“ Verteilungskurve mit  
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Bild 6.18: Verteilung der Sehnenlängen der Ferritkörner des Stahls VN für die beiden 
Umformtemperaturen TD = 1200°C (ausgefüllte Symbole) sowie 920°C (offene 
Symbole) mit Variation der Abschrecktemperatur (TAC = 680-640°C). Die Symbole 
markieren die jeweilige obere Klassengrenze. 
einem höheren Anteil an größeren Körnern bei gleicher Abschrecktemperatur 
(TAC = 660°C) vorliegt. 
 
Eine merkliche Streckung des Ferritkornes nach Umformung bei 920°C wird 
wie erwartet nur für die Sonderschmelze TVNb gemessen (Bild 6.19b). Dies 
verursacht eine Ferritkornstreckung von etwa 1,3. Die Basisvariante VN zeigt 
diese Kornstruktur entsprechend den Gefügeaufnahmen zur Umwandlung nach 
Umformung und kontinuierlicher Abkühlung (vgl. Kapitel 4.2) erst bei einer 
Umformtemperatur von 850°C (Bild 6.19a). Die Bildung eines nur schmalen 
Bandes von Ferrit an den ehemaligen Austenitkorngrenzen, insbesondere bei 
hohen Umform- (Stahl T2V) oder Abschrecktemperaturen (T2VN), kann 
ebenfalls zu einer Streckung führen. Nahezu äquiaxiale Ferritkörner besitzt die 
zweite Basisvariante TV. 
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Bild 6.19: Einfluß der Umform- und Abschrecktemperatur auf den Streckungsgrad dFx / dFz des 
Ferritkornes für: a) Basisstähle und b) Sonderschmelzen. 
6.4  Härte der komplexen Mehrphasengefüge nach TSC 
Das Zusammenwirken von „weicher“ und „harter“ Phase der untersuchten 
Mikrolegierungsvarianten im Hinblick auf die Härte des Gesamtgefüges und 
damit verbunden auf die Festigkeit ist in Bild 6.20 in Abhängigkeit von dem 
Beginn der beschleunigten Abkühlung TAC dargestellt. 
  
Die Härteniveaus bewegen sich zwischen etwa 350HV10 beim Basisstahl VN 
(a) über die einzelnen Legierungsvarianten der Sonderschmelzen (b) bis zu 
knapp 500HV10 für den Basisstahl TV (a). Im Vergleich zur Härte eines 
konventionell aus der Schmiedehitze vergüteten (DQ) und bei 550 bis 650°C 
angelassenen 41CrS4 (schraffierter Bereich in beiden Teilbildern) liegen die 
Härteniveaus der mikrolegierten Schmelzen deutlich höher. Das Härteniveau 
der Sonderschmelze T2VN entspricht in etwa dem Bereich des Basisstahls VN 
und das der Sonderschmelze TVNb annähernd dem des Stahls TV. Die
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Bild 6.20: Einfluß der Abschreck- und Umformtemperatur auf die Makrohärte HV10 
der komplexen Mehrphasengefüge: Basisvarianten (a), Sonderschmelzen (b). 
Schraffierter Bereich: Eigenschaften nach dem Härten aus der Schmiedehitze (DQ) 
und Anlassen TAN bei 550 und 650°C (Vergüten) eines konventionellen 
Vergütungsstahls 41CrS4. 
Bild 6.21: Makrohärte HV10 der Mehrphasengefüge in Abhängigkeit v
Basisvarianten (a), Sonderschmelzen (b). Im rechten Teilbild (b) sind d
Gefüge eingetragen. Schraffiert: Eigenschaften des Vergütungsstahls
Anlaßtemperatur 550/650°C).  beginnende 
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Ursachen sind neben der unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung 
(vgl. Tabelle 2.1) und den feineren Austenitkörnern (Ti-mikrolegiert) auch die 
Variationen im Umwandlungsgefüge (vgl. Kapitel 4 und Abschnitt 6.1). Eine 
niedrigere Abschrecktemperatur verringert im allgemeinen die Härte der 
jeweiligen Mehrphasengefüge aus Ferrit und Bainit/Martensit/Restaustenit 
kaum. Niedrige Umformtemperaturen bewirken keine signifikanten Veränderun-
gen in der Makrohärte, obwohl die Erhöhung der potentiellen Keimstellen den 
Volumenanteil an Ferrit vergrößert (vgl. Bild 6.12). Nur das komplexe 
Mehrphasengefüge der mit Niob mikrolegierten Variante TVNb weist durch die 
vermehrte Ferritbildung an den ehemaligen Austenitkorngrenzen und Deforma-
tionsbändern des nicht rekristallisierten Gefüges bei einer Umformtemperatur 
von 920°C eine deutlich geringere Härte auf als nach Umformung bei 1200°C.  
 
Den Einfluß unterschiedlicher Ferritanteile auf die Gefügehärte zeigt Bild 6.21. 
Der durch die niedrigen Umform- und Abschrecktemperaturen erhöhte 
Ferritgehalt hat nur eine geringfügige Veränderung der Gefügehärte zur Folge. 
Die höheren Ferritanteile werden größtenteils durch die veränderte Ausbildung 
der zweiten Phase kompensiert. Die zweite, „harte“ Phase besteht im Bereich 
höherer Ferritgehalte eher aus härterem Martensit/Restaustenit (M/A) statt 
Bainit/Martensit (B/M). So liegt die Härte des Stahls T2VN trotz variierender 
Ferritgehalte von etwa 8 bis zu 40 % in einem engem Bereich zwischen 375-
400HV10. Erst mit Auftreten von Perlit (P) als weiterem Gefügebestandteil bei 
niedrigen Abschrecktemperaturen (+P, Teilbild b) und der damit verbundenen 
Verringerung der Kohlenstoffübersättigung im Restaustenit sowie legierungs-
spezifischen höheren Ferritgehalten (ab etwa 40 % Ferrit) fällt die Härte ab 
(Bild 6.21b).  
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6.5  Mikrohärte der jeweiligen Phasen 
Die Ergebnisse der Mikrohärtemessungen an der komplexen bainitisch-
martensitischen Phase der Legierungsvarianten nach Umformung bei 1200°C 
bzw. 920°C und anschließender Zweistufen-Kühlung mit den bekannten 
Abschrecktemperaturen TAC sind in Bild 6.22 in Abhängigkeit vom Ferritgehalt 
dargestellt. Die Mikrohärte HV0.05 der Bainit/Martensit-Bereiche zeigt eine 
Tendenz zum Härteanstieg mit Erhöhung des Ferritgehaltes, also mit 
Verringerung der Abschrecktemperatur bei gleicher Umformtemperatur, bzw. 
mit Abnahme der Umformtemperatur bei gleichbleibender Abschrecktem-
peratur. Dies hängt unter anderem mit der beschriebenen Morphologiever-
änderung durch die erhöhte Anreicherung an Kohlenstoff in der zweiten Phase 
zusammen. Im allgemeinen ist die Mikrohärte der „Hartphase“ etwa 100 (TD = 
1200°C) bis fast 200HV0.05 (Stahl T2VN, TD = 920°C) höher als die Härte des 
Gesamtgefüges HV10 (vgl. Bild 6.21). Die Mikrohärte dieser bainitisch-
martensitischen Bereiche der Sonderschmelzen (b) liegt bei der niedrigeren 
Umformtemperatur um etwa 550HV, wobei die Stähle TVNb und insbesondere 
T2VN zum einen durch die Deformationssubstruktur des nicht rekristallisierten 
Gefüges und zum anderen durch die hohen Volumenanteile an Ferrit einen 
deutlichen Unterschied zur konventionellen Umformung bei 1200°C aufweisen. 
 
Bild 6.23 zeigt ausgesuchte Mikrohärte-Werte der jeweiligen Bestandteile 
innerhalb der „harten“ Phase (HV0.01) und des „weichen“ Gefügebestandteils 
Ferrit („Universalhärte“ HU0.0001). Die Härtemessung des Gefügebestandteils 
Ferrit erwies sich als recht schwierig. Das bei den anderen Gefügebe-
standteilen durchgeführte Ausmessen der Eindruckdiagonalen des Härteein-
drucks konnte hier aufgrund der geringen Ferritkorngröße nicht vorgenommen 
werden, da die Diagonale des Härteeindrucks etwa gleich der Ferritkorn-
Sehnenlänge war. So wurde das Kraft-Eindringtiefe-Verfahren (Universal-
härtemessung) angewandt (vgl. Kapitel 3). Aber auch hier zeigte sich, daß 
aufgrund der Größe der Eindruckdiagonalen bis zu einer Last von etwa 1g 
(HU0.001) eine Abhängigkeit von der Ferritkorngröße bestand /21,200/. 
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TV 
VN 
Bild 6.22: Einfluß des Ferritanteils auf die Mikrohärte HV0.05 der Bainit/Martensit-
Phase für unterschiedliche Umform- und Abschrecktemperaturen: a) Basisstähle VN 
und TV, b) Sonderschmelzen. Zusätzlich eingetragen: Härte HV0.05 des Stahls 
41CrS4 nach Vergüten. 
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Bild 6.23: Mikrohärte (HV0.01 für Bainit und Martensit, HU0.0001 für Ferrit) der 
einzelnen Gefügebestandteile in Abhängigkeit von der Abschrecktemperatur: a) 
Basisvarianten, b) Sonderschmelzen. 
WARMUMFORMUNG MIT MODIFIZIERTER ABKÜHLUNG 99
Daher wurde mit einer Eindringkraft von 0,98 mN (HU0.0001) geprüft. Die so 
ermittelten Härtewerte HU0.0001 des Ferrits liegen um etwa 200HU (Bilder 
6.23a,b). Längere Verweilzeit im (+)-Zweiphasengebiet bzw. niedrigere 
Umformtemperaturen erhöhen geringfügig die Härte des Ferrits durch V(C,N)-
Ausscheidungen (Stähle VN und T2VN) und C-Anreicherungen.  
 
Die Härte des Martensits liegt bei den Versuchsschmelzen oberhalb von 500 
bis etwa 700HV0.01. Mit 350-500HV0.01 bleibt die Härte des oberen Bainits 
wesentlich unterhalb der des Martensits. Durch Verringerung der Umform- oder 
durch Reduzierung der Abschrecktemperatur TAC erhöht sich die Härte der 
einzelnen Gefügebestandteile aufgrund der bereits erwähnten Stabilisierung 
des Austenits bei höheren Volumenanteilen an Ferrit. D.h. die höhere C-
Anreicherung bewirkt eine Verfeinerung der Martensit- und Bainitlatten. 
6.6  Variation von Umformgrad und Abkühlgeschwindigkeit  
Für die Untersuchung des Einflusses unterschiedlicher Umformgrade an den 
Basisstählen VN und TV wurden die in Bild 6.24 schematisch dargestellten 
Versuchsbedingungen angewendet /17/. Die Gesamtumformgrade  mit 
einem Kornfeinungsschritt 1 bei 1100°C variieren zwischen  = 1,8 und  = 
0,3 bei sonst einheitlichen Umformbedingungen.  
 
Wie die Gefügeaufnahmen in Bild 6.25 am Beispiel des Stahls VN zeigen, führt 
bekanntermaßen ein steigender Umformgrad (a:  = 0,3 bis b:  = 1,8) zu einer 
ausgeprägteren Bildung von Ferrit an den -Korngrenzen sowie zunehmend 
auch innerhalb der ehemaligen Austenitkörner. Hinzu kommt der Einfluß auf die 
Rekristallisation entsprechend den Ergebnissen bei Aufnahme der UZTU-
Schaubilder, daß der Austenit bei dem niedrigen Umformgrad  = 0,3 nicht 
mehr vollständig rekristallisiert (vgl. Kapitel 4) und so eine zusätzliche 
Ferritbildung entlang von Deformationsbändern möglich wird (a). Im rechten 
Teilbild (Bild 6.25b) wird hingegen -wie schon in vorherigen Kapiteln erläutert- 
durch die verstärkte  Ferritbildung  die Umwandlung des  restlichen Austenits in 
T

T
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Bild 6.24: Schematische Darstellung der Versuchsbedingungen für die Untersuchung 
über die Auswirkung unterschiedlicher Umformgrade /17/. 
 
 
 
 50 µm 
b]a] 
Bild 6.25: Gefüge des Stahls VN nach Umformung bei 920°C und Beginn der 
beschleunigten Abkühlung bei 660°C mit: a) Gesamtumformgrad 0,3 und b) 
Gesamtumformgrad 1,8. 
Martensit gefördert. Im Gegensatz zum Gefüge nach geringem Umformgrad 
weist so das Umwandlungsgefüge nach hoher Gesamtumformung bedeutend 
mehr Martensit und weniger oberen Bainit bzw. Widmannstättenschen Ferrit in 
der „Hartphase“ auf.  
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Bild 6.26: Einfluß des Gesamtumformgrades (a) und des damit verbundenen 
Ferritanteiles (b) auf die Makrohärte HV10 der Gefüge der Basisstähle VN und TV. 
Der Einfluß dieser unterschiedlichen Struktur ist ebenfalls ersichtlich, wenn die 
Makrohärte HV10 der Mehrphasengefüge beider Basisvarianten VN und TV in 
Abhängigkeit vom Gesamtumformgrad (a) oder Ferritanteil (b) aufgetragen wird 
(Bild 6.26). Trotz steigender Gesamtumformgrade und damit einher gehender 
Erhöhung der Volumenanteile an Ferrit fällt die Makrohärte nur wenig. Auch 
hier zeigt sich, daß der Stahl TV ein Gefüge mit einer um etwa 125HV10 
höheren Härte und damit deutlich höheren Festigkeit besitzt. Mit Erhöhung des 
Gesamtumformgrades von 0,3 auf 1,8 steigt weiterhin der Ferritanteil des 
Stahls VN (b) von 13 auf über 45 % deutlich stärker an als beim zweiten 
Basisstahl TV (von etwa 7 auf 22 %).  
 
In Bild 6.27 wird der Einfluß der unterschiedlichen Gesamtumformgrade auf die 
mittleren Sehnenlängen der Ferritkörner (a) und der Bainit/Martensit-Bereiche 
(b) der beiden Basisstähle VN und TV gegenübergestellt. Mit höheren 
Umformgraden beginnt die Ferritbildung früher und an einer größeren Anzahl 
von Keimstellen. Die Sehnenlänge der Ferritkörner  steigt deswegen bei beiden 
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Bild 6.27: Auswirkung des Gesamtumformgrades auf die mittlere Ferritkorn-
Sehnenlänge und auf den Ferritstreckungsgrad (a) sowie auf die Größe der 
Bainit/Martensit-Gebiete (b) beider Basisstähle (TD = 920°C, TAC = 660°C). 
 
Stählen schwach mit dem Gesamtumformgrad an (a). Ohne die überlagerte 
Förderung der Ferritbildung, würde mit steigendem Umformgrad eine 
Gefügeverfeinerung zu erwarten sein. Die mittlere Größe der Bainit/Martensit-
Bereiche nimmt hingegen wegen des zunehmenden Ferritanteils deutlich ab 
(b), wenn der Gesamtumformgrad  von 0,3 auf 1,8 erhöht wird. Die 
Basisvariante VN zeigt im linken Teilbild (Bild 6.27a), wie schon an der 
Gefügeaufnahme des Bildes 6.25 zu erkennen war, eine leichte Streckung des 
Ferritkornes (ca. 1,3) beim niedrigsten Gesamtumformgrad von 0,3. Stahl TV 
hat im Gegensatz dazu in allen Varianten kleinere, polygonale Ferritkörner an 
den ehemaligen Austenitkorngrenzen. 
 
Als weiterer Parameter im gesamten Schmiedeprozeß wurde die 
Abkühlgeschwindigkeit des ersten Abkühlschrittes, der unter anderem die 
beginnende Umwandlung und die Verweilzeit im (+)-Zweiphasengebiet 
bestimmt, entsprechend der in Bild 6.28 schematisch aufgezeigten Versuchs-
parameter variiert.  
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Bild 6.28: Schematische Darstellung der Versuchsparameter für die Ermittlung des 
Einflusses unterschiedlicher Abkühlgeschwindigkeiten des ersten Kühlschrittes der 
TSC-Behandlung auf die Strukturbildung. 
 
 
 20 µm
b]a] 
 
Bild 6.29: Gefüge des Basisstahls VN nach Umformung bei 850°C und zweistufiger 
Abkühlung (TAC = 640°C) mit einer Abkühlgeschwindigkeit bis zum Erreichen der 
Abschrecktemperatur TAC von: a) 3,8 K/s (Standard) und b) 1,6 K/s. 
In den Bildern 6.29a,b ist zu erkennen, wie sich die unterschiedlichen 
Abkühlgeschwindigkeiten 

T 1 = 3,8 K/s (a) bzw. 1,6 K/s (b) oder Abkühlzeiten 
t8/7 = 26 bzw. 63 s des ersten Abkühlschrittes nach erfolgter Umformung auf die 
Strukturbildung des Gefüges des Basisstahls VN (TD = 850°C, TAC = 640°C) 
auswirken. Bei Anwendung der höheren Abkühlgeschwindigkeit (a) sind noch 
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deutlich Deformationssubstrukturen innerhalb der ehemaligen Austenitkörner 
zu erkennen. Mit Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit (b) vergrößern sich 
nicht nur die Ferritkörner, sondern es bildet sich wie mit Erhöhung des 
Gesamtumformgrades ein bedeutend höherer Volumenanteil an Ferrit bei 
gleicher Umform- und Abschrecktemperatur (längere Verweilzeit im (+)-
Gebiet). Zusätzlich erfolgt bei der langsameren Abkühlgeschwindigkeit die erste 
Bildung von Perlit an der Phasengrenze zum Ferrit.  
 
Die Bildung von Perlit hat unmittelbaren Einfluß auf die Härte des Gefüges 
entsprechend den Ergebnissen bei Variation der Abschrecktemperatur (vgl. 
Abschnitt 6.4). Nach Umformung bei 850°C und Beginn der beschleunigten 
Abkühlung bei 660°C liegt die Härte für beide Abkühlvarianten trotz 
unterschiedlicher Ferritanteile auf einem ähnlichen Niveau von etwa 360HV10 
(Bilder 6.30a,b). Durch Verringern der Abschrecktemperatur auf 640°C und der 
Abkühlgeschwindigkeit 

T 1 auf 1,6 K/s werden mit dem ersten Auftreten von 
Perlit  (Bild  6.30b)  die   Härtedifferenzen  größer.  Weiteres  Senken  der  Ab- 
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Bild 6.30: Einfluß unterschiedlicher Abkühlgeschwindigkeiten während der ersten 
Abkühlstufe der TSC-Behandlung beim Basisstahl VN nach Umformung bei 850°C und 
Beginn der beschleunigten Abkühlung von 700°C bis 620°C auf: a) Gefügehärte HV10 
und b) Gefügeanteile. 
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schrecktemperatur auf 620°C verringert die Makrohärte der Variante mit 
niedrigerer Abkühlgeschwindigkeit (strichpunktierte Linie mit Kreuz-Symbolen, 
Bild 6.30a) des nun fast vollständig ferritisch-perlitischen Gefüges um weitere 
125HV auf 230HV10. Die Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit T


T
1 von 3,8 
K/s auf 1,6 K/s hat auch Auswirkungen auf die Korngrößen bzw. auf die Größe 
der Gebiete der „Hartphase“ (Bild 6.31). Durch die langsamere Abkühlung 
(geringere Unterkühlung) bildet sich der voreutektoide Ferrit früher, und die 
Verweildauer im Zweiphasengebiet, die auch für das Wachstum und für den 
Kohlenstoffgehalt der Phasen von Bedeutung ist, verlängert sich. Dadurch ist 
die mittlere Ferritkorngröße bei der langsameren Abkühlgeschwindigkeit etwa 1 
m größer als bei der sonst verwendeten Abkühlgeschwindigkeit 1 von 3,8 
K/s. Die Ferritkorngröße wächst dann mit steigendem Ferritgehalt bzw. 
niedrigerer Abschrecktemperatur bis auf über 6 m. Dementsprechend ver-
kleinern sich die Bereiche der (Perlit)/Bainit/Martensit/(Austenit)-Gebiete. 
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Bild 6.31: Einfluß unterschiedlicher Abkühlgeschwindigkeiten während der ersten 
Abkühlstufe der TSC-Behandlung und der sich ergebenden Ferritanteile auf die 
Ferritkorngröße sowie die Größe des Bereiches der zweiten, „harten“ Phase beim 
Stahl VN nach Umformung bei 850°C und Beginn der beschleunigten Abkühlung bei 
660°C für 3,8 K/s bzw. 660-620°C für 1,6 K/s. 
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6.7 Struktur/Eigenschafts-Relationen 
In Bild 6.32 sind für die beiden Basisstähle VN und TV die am MPI in 
Düsseldorf ermittelten mechanischen Kennwerte nach einer TSC-Behandlung 
mit TD = 920°C und TAC = 660°C (T

1 = 3,8 K/s, vgl. auch Bild 6.2) im Vergleich 
zum konventionellen Vergütungsstahl 41CrS4 (schraffierte Bereiche) dargestellt 
/17/. In keinem Fall können die mikrolegierten Güten die gewünschte 
Kombination von guter Dehngrenze und Duktilität des Vergütungsstahls 
erreichen. Dies liegt zum einen an dem nicht vollständig ausgenutzten 
Ausscheidungspotential der unterschiedlichen Mikrolegierungsvarianten (vgl. 
Extraktions-Replika-Bilder). Zum anderen werden durch die Bildung von 
Martensit an der Grenze zum polygonalen, voreutektoiden Ferrit (vgl. REM-Bild 
6.7) und der damit verbundenen Volumenexpansion freie, bewegliche 
Versetzungen (vgl. TEM-Bilder 6.8) im Ferrit gebildet, die die Dehngrenze in 
ähnlicher Weise wie bei den Dualphasen-Stählen herabsetzen /202,203/. 
Weiterhin können die mit der Bildung des voreutektoiden Ferrits 
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Bild 6.32: Mechanische Eigenschaften der Basisstähle VN und TV nach TSC-
Behandlung (TD = 920°C, TAC = 660°C) im Vergleich zu einem vergüteten 41CrS4 
(Schraffierte Bereiche: DQ mit TAN = 550 bzw. 650°C/30‘) /17/. 
WARMUMFORMUNG MIT MODIFIZIERTER ABKÜHLUNG 107
verbundene Kohlenstoffübersättigung insbesondere an der Phasengrenze zum 
restlichen Umwandlungsgefüge sowie hohe Verspannungen innerhalb der 
zweiten Phase die Duktilität verringern /21/. Es mußte also überdacht werden, 
die Mikrostruktur der TSC-behandelten Materialien gezielt so zu verändern, daß 
dadurch Streckgrenze (0,2 %-Dehngrenze) und Duktilität wesentlich verbessert 
werden. 
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7  Auswirkung einer nachfolgenden Anlaßbehandlung 
Die in den vorhergehenden Kapiteln vorgestellten Ergebnisse bildeten den 
Anlaß in Zusammenarbeit mit dem MPI für Eisenforschung in Düsseldorf zu 
einer Variation der bisherigen Technologie. Um sowohl die Dehngrenze als 
auch die Duktilität der Materialien zu verbessern, sollten die freien 
Versetzungen im Ferrit „verankert“ und die zweite, „harte“ Phase aus 
Bainit/Martensit „entspannt“ werden /13/.  
 
Die Umsetzung dieser Vorstellung besteht aus einer Anlaßbehandlung des 
Materials nach erfolgter Zweistufenkühlung (TSC) (Bild 7.1). Die Variation der 
Anlaßtemperatur TAN von 180° bis 500°C bietet eine weite Möglichkeit der 
Einflußnahme auf die Eigenschaftsvielfalt im Vergleich zur „einfachen“ TSC-
Behandlung. In gezielten Untersuchungen wurde bei einer Anlaßtemperatur 
von 420°C eine optimale Kombination von Brucheinschnürung und Dehngrenze 
bei ausreichender Festigkeit erreicht /17/. Das Anlassen bei 420°C/1h führte 
beispielsweise bei einer Umformtemperatur von 920°C und einer Abschreck-
temperatur von 660°C (Bild 7.2) zu einer Erhöhung der 0,2 %-Dehngrenze um 
bis zu 200 N/mm2 und der Brucheinschnürung um etwa 25 % bei akzep-
 
Bild 7.1: Schematische Darstellung der TSC-Behandlung mit anschließender 
Anlaßbehandlung bei unterschiedlichen Anlaßtemperaturen TAN. 
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tabler Verringerung der Zugfestigkeit /17/. Im weiteren Verlauf dieses Kapitels 
sollen die strukturellen Untersuchungen zur Aufklärung dieser signifikanten 
Eigenschaftsverbesserung dargestellt werden. 
Bild 7.2: Eigenschaftsverbesserung der beiden Basisstähle VN und TV nach 
zweistufiger Abkühlung TSC (TD = 920°C, TAC = 660°C) durch nachfolgende 
Anlaßbehandlung TSC+AN (TAN = 420°C). Schraffierte Bereiche: Dehngrenze und 
Brucheinschnürung des Stahls 41CrS4 nach Vergütung /nach 17/. 
7.1  Strukturelle Veränderungen 
Bild 7.3 zeigt den Einfluß unterschiedlicher Anlaßtemperaturen auf die 
Gefügeausbildung anhand des Basisstahls TV (TD = 920°C, TAC = 660°C). 
Nach einstündigem Anlassen bei 270°C (Bild 7.3b) sind lichtmikroskopisch nur 
geringe Unterschiede in der zweiten, „harten“ Phase zu erkennen. 
Metallkundlich gesehen, scheidet sich bis zu dieser Temperatur -Karbid (Fe2C) 
aus dem Martensit aus, und Restaustenit beginnt sich in Martensit oder Bainit 
umzuwandeln (Restaustenitzerfall) /2/. Durch die zwischen etwa 325°C und 
400°C stattfindende Umwandlung des -Karbids in Zementit  ändert sich das 
Gefüge nach Anlassen bei 420°C signifikant (Bild 7.3c). 
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Bild 7.3: Gefüge des Basisstahls TV nach: a) TSC-Behandlung (TD = 920°C und TAC = 
660°C) sowie b) mit anschließendem einstündigem Anlassen TAN bei 270°C und c) 
420°C. Gefüge nach Umformung bei 1200°C und zweistufiger Abkühlung mit TAC = 
660°C und nachfolgendem Anlassen bei 420°C (d).  
Die ebenfalls bei dieser Temperatur durchgeführte Anlaßbehandlung nach 
einer konventionellen Umformung bei 1200°C zeigt noch deutlicher die im 
vorigen Kapitel erwähnten gröberen und höheren Bainitanteile durch das mit 
der Umformtemperatur veränderte Umwandlungsverhalten (Bild 7.3d). 
 
Inwieweit  sich  dies  nun insbesondere  auf  die thermodynamisch instabile, an 
a] b]
c] d]
 
20 µm 
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Bild 7.4: Gefügeveränderung an der Grenzfläche zum Ferrit und innerhalb der 
„harten“ Phase durch Zementitausscheidung am Beispiel des Basisstahls TV. a) nach 
Umformung bei 920°C und TSC-Behandlung mit TAC = 660°C und b) nach 
zusätzlichem Anlassen bei 420°C.  
Kohlenstoff übersättigte Martensit-Austenit-Phase an der Grenze zum Ferrit 
auswirkt, wird anhand rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen sichtbar. 
Durch Zerfall des Restaustenits in Martensit bzw. Bainit und insbesondere 
durch die Bildung von Zementitausscheidungen während des Anlassens bei 
420°C ist hier eine deutliche Veränderung des Gefüges an dieser 
Phasengrenze sichtbar (Bilder 7.4a,b). 
 
Wie in den TEM-Aufnahmen (Bilder 7.5a,b) zu erkennen, wird nicht nur der 
Martensit durch die Ausscheidung von Zementit verändert (a), auch innerhalb 
des unteren Bainits scheidet sich zusätzlicher Zementit aus (Bild 7.5b). Eine 
beginnende Einformung der Zementitausscheidungen innerhalb der 
„Hartphasen“, die eine weitergehende Verminderung der Festigkeit bewirkt, ist 
bei einer Anlaßtemperatur von 420°C noch nicht zu erkennen. Diese formen 
sich erst bei höheren Anlaßtemperaturen von etwa 500°C ein, wobei größere 
auf Kosten der kleineren wachsen (Ostwald-Reifung) (Bild 7.5c).  
 
Der nach der TSC-Behandlung vorhandene Restaustenit (vgl. Kapitel 6) war, 
wie zu  erwarten,  nach einstündigem  Anlassen  bei 420°C  vollkommen umge- 
a] b]
 
1 µm
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a] b]
 
0,1 µm 
 
 
 
 
 
 
Bild 7.5: Zementitauscheidungungen 
innerhalb des Martensits (a,c) und des 
unteren Bainits (b) nach TSC-
Behandlung (TD = 920°C, TAC = 660°C)
mit anschließendem Anlassen. a,b) Stahl 
TVNb bei TAN = 420°C sowie c) Stahl TV 
bei TAN = 500°C, 1h.  
wandelt. Im Gegensatz zur zweistufigen Abkühlung ohne nachfolgendes 
Anlassen konnte röntgendiffraktometrisch kein Austenit-Reflex mehr nach-
gewiesen werden. Ein leichter Abbau an inneren Spannungen in den 
ferritischen Phasen könnte allerdings nach /204/ zu verzeichnen sein, da das 
Interferenzdiagramm des -Eisens bei den angelassenen Proben leicht 
verschoben ist und eine etwas veränderte Linienbreite bei den unterschied-
lichen Glanzwinkeln aufweis
c] 
 
 
0,1 µm
t. 
AUSWIRKUNG EINER NACHFOLGENDEN ANLASSBEHANDLUNG 113
7.2  Einfluß auf die Mikrolegierungselement-Ausscheidungen 
Das im Anschluß an die TSC-Behandlung durchgeführte Anlassen wirkt sich 
ebenfalls erheblich auf das Ausscheidungsverhalten aus. Sind bei niedrigen 
Anlaßtemperaturen noch keine Unterschiede in den Ferritregionen bei den 
TEM-Proben zu erkennen, ändert sich dieses Bild zu höheren Anlaß-
temperaturen hin signifikant (Bilder 7.6a,b). Nach einstündigem Anlassen bei 
420°C wird eine deutliche Erhöhung der feindispersen V(C,N)-Ausscheidung im 
Ferrit beobachtet (7.6b). Die um 2-3 nm großen Ausscheidungen bilden sich 
vermutlich bevorzugt an schon durch Kohlenstoff bzw. Stickstoff angereicherten 
Substrukturen innerhalb der Matrix und können damit die 
Versetzungsbewegung effektiv behindern. Diese wesentlichen Effekte sind 
wohl die Hauptursache für die durch das zusätzliche Anlassen bewirkte 
Erhöhung der Dehngrenze um bis zu 200 N/mm2 /17/ nach der TSC-
Behandlung. Grundsätzliche Auswirkungen des Anlassens auf andere 
Mikrolegierungselementausscheidungen, wie beispielsweise Ti(C,N), bezüglich 
Morphologie oder Zusammensetzung konnten nicht festgestellt werden.  
 
Ti(C,N) 
V(C,N) 
Ti(C,N) 
 
0,1 µm
b]a] 
Bild 7.6: Ausscheidungen innerhalb der Ferritmatrix des Basisstahls TV nach 
zweistufiger Abkühlung ohne (a) und mit (b) nachfolgendem Anlassen bei 420°C 
(Replika, TD = 920°C, TAC = 660°C). 
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Versuche, das Rasterkraftmikroskop (AFM) wegen seiner leichteren 
Handhabung und seines besseren vertikalen Auflösungsvermögens zur 
Charakterisierung des Ausscheidungsverhaltens zu nutzen, erwiesen sich als 
recht schwierig. Insbesondere die einwandfreie Präparation der Proben-
oberfläche war nicht ohne weiteres möglich. Das Potential für derartige 
Anwendungen ist allerdings vorhanden, wenn man das Bild 7.7 betrachtet. 
Dieses Bild zeigt links unten einen Ausschnitt eines Ferritkorns nach dem 
Anlassen bei 420°C (1h), in dem Ausscheidungen festzustellen sind. Längs der 
in das Teilbild eingezeichneten schwarzen Linie sind mehrere größere 
Ausscheidungen bis etwa 20 nm Höhe detektiert (linkes oberes Teilbild). Eine 
Ti(C,N)-reiche würfelförmige Ausscheidung aus dem untersuchten Ferritkorn ist 
im rechten Teilbild dargestellt. Zur Abbildung feindisperser V(C,N)-
Ausscheidungen müßte die Probenoberfläche allerdings nicht nur frei von 
Schichten sein, sondern auch eine geringere Oberflächenrauigkeit aufweisen. 
 
Bild 7.7: Detektion von Auscheidungen innerhalb der Ferritmatrix nach TSC-
Behandlung mit nachfolgendem Anlassen (TD = 920°C, TAC = 660°C, TAN = 420°C/1h) 
mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM). Linkes Teilbild: Rauhigkeit längs der 
eingezeichneten Linie gemessen. Rechtes Teilbild: Darstellung einer Ti(C,N)-
Ausscheidung aus dem untersuchten Ausschnitt des Ferritkorns. 
AUSWIRKUNG EINER NACHFOLGENDEN ANLASSBEHANDLUNG 115
Mittels elektrochemischer Phasenisolation einschließlich Isolat-Charakterisie-
rung wurde die Auswirkung der Anlaßbehandlung auf den Ausscheidungsgrad 
an dem mit Titan und Vanadium mikrolegierten Basisstahl TV untersucht. Bild 
7.8 verdeutlicht, daß die Isolatausbeute, d. h. der nach der elektrochemischen 
Phasenisolation vorliegende prozentuale Anteil vom Untersuchungsvolumen, 
mit Erhöhung der Anlaßtemperatur ansteigt und die Reproduzierbarkeit 
aufgrund der geringen Streuung nach etwa 12 Isolationszyklen über den 
Querschnitt gewährleistet ist. Allerdings ist die Isolatausbeute wahrscheinlich 
durch das Vorliegen von teilweise sehr feinen Teilchen unerwartet niedrig. Die 
Ergebnisse der Elementbestimmung bezüglich des Ausscheidungsgrades von 
Vanadium gibt Bild 7.9 wieder. Der abgeschreckte Zustand nach TSC-
Behandlung enthält das Vanadium nur zu etwa 7 % ausgeschieden. Der 
Zustand nach konventioneller Umformung bei 1200°C zeigt aufgrund der später 
einsetzenden Ferritbildung geringfügig weniger Vanadiumausscheidungen. Die 
Anlaßbehandlung fördert die Vanadiumausscheidung wesentlich, wobei sich 
die Ausscheidungsgrade nach Anlassen bei 270°C und nach Anlassen bei 
420°C nicht signifikant unterscheiden. 
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Bild 7.8: Isolatmenge (O-korrigiert) nach elektrochemischer Phasenisolation des 
Stahls TV in Abhängigkeit von der Umformtemperatur und der Wärmebehandlung (TAC 
= 660°C).  
AUSWIRKUNG EINER NACHFOLGENDEN ANLASSBEHAN
0
10
40
50
60
TAC = 680°C
T D
 =
 1
20
0°
C
T D
 =
 9
20
°C
TSC       TAN = 270°C    420°C      600°C/120´
Au
ss
ch
ei
du
ng
sg
ra
d 
in
 %
 
DLUNG 116
Bild 7.9: Ausscheidungsgrad an Vanadium nach unterschiedlichen Behandlungszu-
ständen der TSC-Proben mit TAC = 660°C beim Basisstahl TV (ohne Referenzprobe). 
Zu berücksichtigen ist bei den Ergebnissen allerdings, daß die innerhalb des 
Isolates gefundenen hohen Sauerstoffgehalte durch adsorbierten Luftsauerstoff 
verursacht worden und das Resultat einer kleinen Partikelgröße mit großer 
Oberfläche sein könnten. Aufgrund der hohen Fe-Karbid-Anteile im Isolat 
können Verluste durch die für die weitere Charakterisierung gewollte chemisch 
verstärkte Auflösung dieser Karbide aufgetreten sein /198/. Nach zwei-
stündigem Anlassen bei 600°C liegt ein Ausscheidungsgrad des Vanadiums 
von fast 60 % vor.  
 
Ein typisches Bild einer im Elektronenmikroskop (TEM) weitergehend 
untersuchten alkoholischen Isolatsuspension zeigt Bild 7.10. Neben 
unterschiedlichen Fe-Karbid-Anreicherungen sind TiN-Ausscheidungen 
(würfelförmig) mit etwa 25 bis fast 40 m.-% Vanadium sowie feinste 
Vanadiumausscheidungen zu erkennen, deren Spektren die Bilder 7.11a,b 
zeigen.
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0,1 µm 
 
Bild 7.10: Isolatsuspension auf C-Folie des Stahls TV nach elektrochemischer 
Phasenisolation (TD = 920°C, TAC = 660°C und TAN = 270°C).  
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Bild 7.11: EDX-Analyse eines Ti-reichen Teilchens (a) und im Bereich der 
feindispersen Ausscheidungen ohne Titan, nur Vanadium (b) innerhalb der 
alkoholischen Isolatsuspension des TV-Stahls. a) Ti:V = 62:38 m.-%, b) V = 100 m.-% 
(metallische Anteile der Ausscheidungsphasen). 
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7.3 Auswirkungen auf die Makrohärte  
Bild 7.12 stellt für die Basisvarianten (linkes Teilbild) und für die 
Sonderschmelzen den Einfluß der Anlaßtemperatur auf die Makrohärte HV10 
dar. Die Makrohärte verringert sich anfangs mit steigender Anlaßtemperatur nur 
geringfügig. Oberhalb 300°C beginnt ein stärkerer Härteabfall durch die bereits 
erwähnte Bildung von Zementit innerhalb des Martensits und des unteren 
Bainits (vgl. Kapitel 7.1). Insbesondere die Härte des Basisstahls TV (Bild 
7.12a) verringert sich bei höheren Anlaßtemperaturen deutlich von etwa 
500HV10 auf 350HV10 durch den hohen Anteil an Bainit/Martensit-Phase und 
den wohl auch bei den niedrigen Ferritanteilen geringeren Restaustenitgehalt 
sowohl bei einer Umformtemperatur von TD = 1200°C (ausgefüllte Quadrate) 
als auch bei TD = 920°C (offene Quadrate). Dasselbe gilt auch für den Stahl 
TVNb für die konventionelle Umformtemperatur TD = 1200°C (ausgefüllte 
Rauten in Teilbild b), da auch dort ein hoher Anteil an harter Phase enthalten 
ist (vgl. Kapitel 6). Insgesamt gesehen  verringert das einstündige Anlassen bei  
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Bild 7.12: Einfluß der Anlaßtemperatur (Anlaßdauer jeweils 1 h) auf die Makrohärte 
HV10 des Gefüges der Basisvarianten (a) sowie der Sonderstähle (b) nach TSC-
Behandlung (TAC = 660°C) mit TD = 1200°C (ausgefüllte Symbole) und 920°C (offene 
Symbole). 
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420°C die Spannbreite der Makrohärte von etwa 375 bis 500HV10 auf 320 bis 
knapp 400HV10. 
 
Die hohen Härte- bzw. Festigkeitsabnahmen des Gefüges nach Anlassen bei 
420°C für die verschiedenen Mikrolegierungsvarianten verdeutlichen die in Bild 
7.13 aufgetragenen Härteunterschiede zwischen der TSC-Behandlung ohne 
und mit anschließendem Anlassen. Nach Umformung bei 920°C und 
Abschrecken bei 660°C liegt außer beim Stahl TV, der nur etwa 5 % Ferrit 
aufweist, die Härteabnahme durch das Anlassen um die 50HV10.  
 
Bild 7.14 vermittelt den Einfluß unterschiedlicher Umform- und 
Abkühlparameter auf die Härteabnahme des Gefüges nach einstündigem 
Anlassen bei 420°C. Insbesondere bei den Stählen TV und TVNb wird durch 
eine niedrigere Umformtemperatur und die damit verbundenen höheren Ferrit-
anteile eine niedrigere Härteabnahme beobachtet. Hingegen beeinflußt die 
Variation der Abschrecktemperatur die Gefügefestigkeit nicht signifikant. 
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Bild 7.13: Härteverringerung der einzelnen TSC-behandelten (TD = 920°C; TAC = 
660°C) Legierungsvarianten nach einstündiger Anlaßbehandlung bei 420°C. 
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Bild 7.14: Verringerung der Makrohärte bei den Legierungsvarianten VN, TV und 
TVNb nach Anlaßbehandlung mit Variation der Umform- und Abkühlparameter (TAN = 
420°C).  
7.4  Veränderungen in der Mikrohärte 
Die Mikrohärtemessung zur Charakterisierung der Festigkeit der einzelnen 
Gefügebestandteile in Abhängigkeit von der Anlaßbehandlung zeigt für die 
jeweiligen Phasen unterschiedliche Verläufe. Die Mikrohärte HV0.05 der 
komplexen Bainit/Martensit-Mischphase verhält sich bis ca. 300°C Anlaßtem-
peratur analog der Makrohärte bzw. zeigt einen geringfügig stärkeren Abfall 
(Bild 7.15). Bei höheren Temperaturen nimmt die Mikrohärte allerdings deutlich 
stärker ab als die Makrohärte. So verringern sich die Härteniveaus der „harten“ 
Phase je nach Legierungsvariante von 500 bis 600HV0.05 ohne Anlassen auf 
etwa 380 bis 450HV0.05 nach einstündigem Anlassen bei 420°C.  
 
Bild 7.16 verdeutlicht für ausgewählte Schmelzen die Auswirkung der 
Anlaßtemperatur auf die Mikrohärte der einzelnen Gefügebestandteile bei einer 
Umformtemperatur von 920°C und einer Abschrecktemperatur von 660°C. Die 
Mikrohärte des Martensits (HV0.01) fällt stark mit Erhöhung der 
Anlaßtemperatur, wohingegen die Bainitbereiche bei allen Legierungsvarianten
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Bild 7.15: Mikrohärte HV0.05 der komplexen Bainit/Martensit-Phase in Abhängigkeit 
von der Umform- und Anlaßtemperatur: a) Basisstähle VN und TV, b) 
Sonderschmelzen T2V, TVNb und T2VN. 
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Bild 7.16: Einfluß der Anlaßtemperatur (TAN) auf die Mikrohärte der jeweiligen Phasen 
der Basisvarianten (a) und Sonderschmelzen (b) nach TSC-Behandlung (TD = 920°C, 
TAC = 660°C). HV0.01 für bainitische und martensitische Gefügebestandteile sowie 
HU0.0001 für Ferrit. Zusätzlich ist im rechten Teilbild für die Variante T2VN die 
Ferrithärte für die TSC-Behandlungen mit TD = 920°C und TAC = 640°C sowie TD = 
1200°C und TAC = 660°C abgebildet. 
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nur zu höheren Anlaßtemperaturen hin einen schwachen Härteabfall 
verzeichnen. So verringert sich die Härte des Bainits von 400 bis 450HV nur 
um etwa 50 bis 70HV0.01 nach Anlassen bei 420°C. Im Gegensatz dazu steigt 
die Härte des Ferrits kontinuierlich mit zunehmender Anlaßtemperatur von 
unter 200HU0.0001 auf über 250HU0.0001 an. 
 
Bild 7.17 faßt die Ergebnisse zusammen, die auf die wesentlichen 
Veränderungen im Gefüge zurückzuführen sind und die Änderungen der 
Mikrohärte der „harten“ Zweitphase und des „weichen“, voreutektoiden Ferrits 
nach Anlassen bei 420°C wiedergeben. Die Härte der zweiten Phase aus Bainit 
und Martensit verringert sich aufgrund der Zementit-Bildung erheblich stärker 
als die Gesamthärte des Gefüges, und zwar um bis zu 200HV0.05. Die 
Ferrithärte steigt hingegen wegen der Bildung feindisperser V(C,N)-
Ausscheidungen und der Verankerung von Versetzungen an. 
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Bild 7.17: Veränderungen der Mikrohärte der zweiten Phase (HV0.05/negativ) und des 
Ferrits (HU0.0001/positiv) durch Anlassen bei 420°C/1h im Vergleich zum nicht 
angelassenen Zustand nach TSC-Behandlung mit TAC = 660°C. Schraffierte Bereiche: 
TD = 920°C. Nicht schraffiert: TD = 1200°C. 
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7.5  Struktur/Eigenschafts-Relationen nach Anlaßbehandlung 
Wie in den vorherigen Kapiteln gezeigt wurde, sinkt die Härte des 
Gesamtgefüges bzw. die Härte der zweiten, „harten“ Phase mit zunehmender 
Anlaßtemperatur, wohingegen die Härte des Ferrits ansteigt. Die allgemeinen 
Zusammenhänge zwischen der Gefügehärte und der Zugfestigkeit sind 
bekannt. Eine kumulierte Abhängigkeit zwischen den Härten des Ferrits und 
der „Hartphase“ mit den mechanischen Eigenschaften, wie teilweise bei den 
Dualphasen-Stählen möglich /136,138/, oder den Zusammenhang Dehngrenze 
und Korngröße nach der bekannten Hall-Petch-Gleichung bzw. der Einfluß der 
Bainitausbildung auf die Duktilität bzw. Zähigkeit lassen sich bei den hier 
vorliegenden Untersuchungsmaterialen und -ergebnissen nur unzureichend 
quantitativ darstellen. Wie Bild 7.18 zeigt, wird die Brucheinschnürung mit 
abnehmender Härte der zweiten Phase (HV0.05) deutlich verbessert. Die 
Sonderschmelzen T2VN und TVNb erreichen dabei sogar die Werte von 
Vergütungsstählen. Insbesondere erfährt der zusätzlich mit Niob mikrolegierte  
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Bild 7.18: Brucheinschnürung unterschiedlicher Mikrolegierungsvarianten in 
Abhängigkeit von der Mikrohärte der zweiten Phase (HV0.05) nach TSC-Behandlung 
(TAC = 660°C) sowie zusätzlichem Anlassen bei 420°C (1 h) im Vergleich zum 
Vergütungsstahl  41CrS4. Offene Symbole: Umformtemperatur = 920°C, ausgefüllte 
Symbole: Umformtemperatur = 1200°C.  
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Stahl durch sein nicht rekristallisiertes Gefüge nach Umformung bei 920°C 
(offene Symbole) und der damit verbundenen Steigerung des Ferritanteils, 
auch im Vergleich zu höheren Umformtemperaturen (ausgefüllte Symbole), 
eine wesentliche Verbesserung. Bei Stahl T2VN hingegen erhöht sich die 
Brucheinschnürung stärker nach konventioneller Umformung bei 1200°C in 
Verbindung mit der TSC-Behandlung und anschließendem Anlassen. Dies 
kann mit den geringeren Martensitanteilen in Zusammenhang stehen.  
 
Bei Betrachtung der Zugprobenbruchflächen (Bilder 7.19) der Sonderschmelze 
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Bild 7.19: Mikrofraktographische Bilder der Bruchflächen nach dem Zugversuch bei 
der Sonderschmelze TVNb: a) nach TSC-Behandlung (TD = 920°C, TAC = 660°C), b) 
nach anschließendem Anlassen bei 420°C, c) nach TSC-Behandlung mit TD = 1200°C 
und anschließendem Anlassen bei 420°C sowie d) ein Längsschliff durch den Bereich 
der Einschnürung einer Zugprobe nach b).  
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TVNb sind vor der Anlaßbehandlung (Bild 7.19b) deutliche Mischbruchanteile 
aus Spalt- und Wabenbruch zu erkennen (Bild 7.19a). Bei den überwiegend 
transkristallinen Spaltbruchanteilen sind einzelne oder mehrere Spaltflächen 
von einem dünnen Saum von Wabenbrüchen umgeben. Teilweise entspricht 
dabei die Ausdehnung der Spaltfläche den Bereichen der Bainit/Martensit-
Gebiete. Andererseits geschieht die Trennung auch an den Grenzflächen 
miteinander verwachsener Platten bzw. Nadeln. 
 
Die durch das nachfolgende Anlassen bei 420°C veränderte Struktur und deren 
Wirkung auf die Bruchfläche zeigt Bild 7.19b. Die nun ausgeprägte 
Wabenstruktur verdeutlicht, daß der Bruch mit starker plastischer Verformung 
abläuft. Die nach konventioneller Umformung bei 1200°C größeren 
Bainit/Martensit-Bereiche sind durch die geringfügig gröberen, von einem 
duktilen Saum umgebenden Bruchstrukturen zu erkennen (Bild 7.19c). Der in 
Bild 7.19d dargestellte Längsschliff im Bereich der Brucheinschnürung 
veranschaulicht, daß das nachfolgende Anlassen neben der „weichen“ 
ferritischen Phase auch eine plastische Verformung innerhalb der ehemals 
„harten“ Phase aus Bainit und Martensit ermöglicht. 
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8  Diskussion  
In den letzten drei Jahrzehnten wurden in Deutschland die mit Vanadium 
mikrolegierten ausscheidungshärtenden, ferritisch-perlitischen Schmiedestähle 
(AFP-Stähle) mit mittlerem Kohlenstoffgehalt entwickelt, um der auch in Zukunft 
notwendigen Kostenreduzierung bei der Teilefertigung im Zulieferbereich der 
Automobilindustrie und den ständig steigenden Eigenschaftsanforderungen 
gerecht zu werden. Das bei diesen mikrolegierten Stählen angewandte 
Verfahren der gesteuerten, kontinuierlichen Abkühlung von Schmiede-
temperatur ohne nachfolgende Wärmebehandlung (auch als BY-Behandlung 
bekannt) ermöglicht gegenüber der konventionellen Technologie des Vergütens 
(Härten und Anlassen) erhebliche Einsparungen an Behandlungsstufen wie 
auch Verbesserungen hinsichtlich der Verarbeitungs- und Gebrauchs-
eigenschaften. Diese Vorteile haben dazu geführt, daß in Europa, Asien und 
mittlerweile auch in Amerika AFP-Stähle oder Varianten mit bainitischem bis 
martensitischem Gefüge sowie unterschiedlichen Mikrolegierungskonzepten bei 
zahlreichen Komponenten in der Automobilindustrie Vergütungsstähle 
ersetzen. Nach wie vor weisen jedoch die gesteuert abgekühlten mikrolegierten 
Schmiedestähle mit Kohlenstoffgehalten oberhalb etwa 0,25 % im Vergleich zu 
den Vergütungsstählen niedrigere Werte der Dehngrenze und der Duktilität 
bzw. Zähigkeit auf, so daß ein Einsatz im Bereich schlagartig beanspruchter 
Fahrzeugteile nicht in Betracht gezogen wird. 
 
Ziel dieser am Institut für Festkörper- und Werkstofforschung (IFW) in Dresden 
in Zusammenarbeit mit dem Max-Planck-Institut (MPI) für Eisenforschung in 
Düsseldorf durchgeführten Untersuchungen war die Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften, insbesondere der Dehngrenze und Bruch-
einschnürung, unterschiedlich mikrolegierter AFP-Stähle durch den gezielten 
Einsatz einer thermomechanischen Behandlung (TMB) mit variierten 
Abkühlbedingungen. Während am MPI mittels Warmumformsimulator (WUMSI) 
die Prozeßparameter und deren Auswirkungen auf die mechanischen 
Eigenschaften detailliert untersucht wurden, sollten in dieser Arbeit am IFW 
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Dresden insbesondere die Strukturbildungsprozesse und die Zusammenhänge 
mit den Struktureigenschaften aufgezeigt und geklärt werden. Als Versuchs-
stähle wurden zwei konventionelle, auf Knüppelformat warmgewalzte, 
mikrolegierte AFP-Stähle 27MnSiVS6 mit (TV) und ohne Titan (VN) als 
Basisvarianten verwendet. Weitere Sonderschmelzen mit unterschiedlichen 
Gehalten der Mikrolegierungselemente Titan, Niob, Vanadium sowie Stickstoff 
hatten zum Ziel, den Einfluß unterschiedlicher Mikrolegierungskonzepte 
aufzuzeigen. Zum Vergleich wurde der konventionell im Fahrzeugbau ein-
gesetzte, Cr-legierte Vergütungsstahl 41CrS4 herangezogen. 
 
Für die Untersuchung des Umwandlungsverhaltens der Legierungsvarianten 
und zur Bestimmung der Temperaturlage der einzelnen Phasenumwandlungen 
nach kontinuierlicher Abkühlung und ihrer Beeinflussung durch 
Umformvorgänge wurden zunächst ZTU- und UZTU-Schaubilder aufgestellt. Im 
Vergleich zum Basisstahl TV erweitert eine Vanadium-Zugabe auf bis zu 0,17 
% (Stahl T2V) den ferritischen Umwandlungsbereich bei der kontinuierlichen 
Abkühlung dieser AFP-Varianten. Eine zusätzliche Erhöhung des 
Stickstoffgehaltes auf etwa 150 ppm (Stahl T2VN) fördert die Ferritbildung noch 
eindrücklicher. Dies kann auf die feindisperse Ausscheidung von V(C,N) 
zurückgeführt werden, die die potentielle Fläche für die Keimbildungs-
möglichkeit durch „Ausbauchen“ der Austenitkorngrenzen zwischen den 
Partikeln erhöht bzw. die /-Umwandlung durch eine geringe Wachstumsrate 
des Ferrits während der Umwandlung verzögert /78,99,112,205/. Eine 
Umformung mit unterschiedlichen Umformtemperaturen und -graden ( = 0,23 
bzw. 0,69) bewirkt eine deutliche Beschleunigung der diffusionsgesteuerten 
Umwandlung ab etwa 1000°C und darunter, wie auch in den Ausführungen von 
Hoppe /206/ zum Ausdruck kommt. Mit abnehmender Umformtemperatur zeigt 
der mit 0,05 % Niob neben Titan und Vanadium mikrolegierte Stahl TVNb im 
Gegensatz zu den anderen Varianten schon bei 920°C und  = 0,23 eine 
Behinderung der statischen Rekristallisation des Austenits, die zu einer 
signifikanten Erweiterung des Ferritgebietes führt, obwohl beim Vorwärmen 
nicht einmal die Hälfte des Niobs in Lösung gebracht wurde /63-65/. Allerdings 
weist auch diese Legierungsvariante bei höherem Umformgrad ( = 0,69) noch 
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bis zu Umformtemperaturen von 850°C ein feinkörniges, rekristallisiertes 
Gefüge durch die erhöhte Defektdichte und eingebrachte Energie auf /15,117, 
144,145/. Bei diesen technologischen Parametern zeigen die Legierungs-
varianten ein entsprechend den AFP-Stählen rein ferritisch-perlitisches Gefüge 
teilweise noch bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von 2 K/s. 
 
Bei der Simulation des Schmiedevorganges zeigt sich für die Mikrolegierungen 
mit Titan, daß beim Vorwärmen (Austenitisieren) würfelförmige Titan-
Ausscheidungen das Kornwachstum auch für längere Haltezeiten wirksam 
behindern /109,207/. Eine Auswirkung der unterschiedlichen Zugaben an 
Mikrolegierungselementen auf die maximale Fließspannung und den 
Arbeitsbedarf während der Warmumformung konnte hierbei nicht festgestellt 
werden /17/. Nach thermomechanischer Behandlung mit Umformtemperaturen 
von 1200 bis 850°C und anschließender kontinuierlicher Abkühlung mit 
Abkühlgeschwindigkeiten zwischen 8 und 17 K/s ergeben sich für alle Mikro-
legierungsvarianten komplexe Strukturen aus Ferrit, Perlit, Bainit und Martensit. 
Mit diesen komplexen Gefügen können zwar die Zugfestigkeiten konventionell 
vergüteter Stähle erreicht werden, Dehngrenze und Brucheinschnürung 
entsprechen aber in keiner Kombination von Umformung und kontinuierlicher 
Abkühlung den Werten vergüteter Varianten /13/. Die Ausführungen in dieser 
Arbeit legen dar, daß mit Verringerung der Umformtemperatur bei allen 
angewandten Abkühlzeiten die Härte (Makrohärte) bzw. Festigkeit des 
Gesamtgefüges wie auch der einzelnen Gefügebestandteile (Mikrohärte) 
zunimmt. Die Ferrithärte steigt durch die mit der erhöhten Bildungstemperatur 
verbundene Erhöhung des Kohlenstoffgehaltes sowie durch die bei niedrigeren 
Umformtemperaturen erhöhte Defektdichte. Die Ferritbildung führt zu einer 
Kohlenstoffdiffusion in den verbliebenen Austenit, wodurch der nachfolgend bei 
ausreichend langsamer Abkühlung in kohlenstoffreicher Umgebung gebildete 
Perlit dickere Zementitlamellen besitzt. Weiterhin verringert der übersättigte 
Austenit die Bildungstemperaturen von Bainit und Martensit mit den allgemein 
bekannten Auswirkungen auf die Härte dieser Gefügebestandteile. Kürzere 
Abkühlzeiten verhindern die Perlitbildung und erhöhen die Anteile an Martensit 
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und Bainit mit feineren Latten bzw. Lanzetten, die schlechtere 
Duktilitätseigenschaften als ferritische Gefüge aufweisen.  
 
Ein verändertes Abkühlkonzept nach der Umformung sollte durch eine 
verbesserte Mikrostruktur eine möglichst hohe Festigkeit wie auch Duktilität 
erzeugen. Bei dieser zusammen mit dem MPI entwickelten sogenannten 
Zweistufen-Abkühlung (two-step-cooling, TSC /17/) wird mit einem ersten, 
langsamen Abkühlschritt (z.B. an Luft) bis in den (+)-Bereich nach der 
Umformung abgekühlt, um einen feinen, homogen verteilten, polygonalen und 
an Kohlenstoff angereicherten Ferrit mit guter Duktiliät und Dehngrenze zu 
erhalten. In einem zweiten Kühlschritt mit hoher Abkühlgeschwindigkeit (z.B. 
Abschrecken in Wasser) wird Bainit bzw. Martensit als zweite, „harte“ Phase für 
das Erreichen der Festigkeit gebildet und die Entstehung von Perlit vermieden. 
Durch Variation der Abschreck- und Umformtemperatur können bei Kenntnis 
des Umwandlungsverhaltens die Anteile an „weicher“ und „harter“ Phase und 
damit die Eigenschaften des Gefüges gezielt verändert werden.  
 
Nach Abschrecken von Temperaturen zwischen etwa 700 und 620°C besitzen 
die einzelnen Legierungsvarianten jeweils ein fast unverändertes Härteniveau 
trotz unterschiedlicher Anteile an Ferrit im Gefüge. Die im Vergleich zur 
kontinuierlichen Abkühlung wesentlich höhere Härte bewegt sich dabei in 
einem Rahmen von etwa 375HV10 beim Basisstahl VN über die 
Sonderschmelzen T2VN, T2V sowie TVNb bis zu 500HV10 bei der zweiten 
Basisvariante TV. Erst die zu tieferen Abschrecktemperaturen hin beginnende 
Perlitbildung vermindert aufgrund der geringeren Kohlenstoffübersättigung des 
Ferrits und des noch nicht umgewandelten Austenits deutlich die Härte. Die 
Strukturbildung verläuft bei allen untersuchten Stählen ähnlich. Mit sinkender 
Umform- und Abschrecktemperatur nimmt der Volumenanteil des hauptsächlich 
an den Austenitkorngrenzen vorliegenden voreutektoiden Ferrits von ungefähr 
5 (Stähle TV und TVNb, umgeformt bei 1200°C) bis auf etwa 50% (Stahl T2VN, 
ungeformt bei 920°C) zu. Durch den höheren Ferritanteil steigt die 
Kohlenstoffübersättigung und damit die Stabilisierung des Austenits. Dieser 
Austenit wandelt innerhalb der komplexen „Hartphase“ eher in Martensit statt in 
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Bainit um und liegt teilweise metastabil als Restaustenit im Endgefüge vor. 
Dabei bildet sich insbesondere an der Phasengrenze Ferrit/Austenit ein „harter“ 
(bis zu etwa 700HV) und spröder, hochkohlenstoffhaltiger Martensit. Die Größe 
des Bereiches der zweiten, „harten“ Phase ist sehr stark von der 
Umformtemperatur abhängig und spiegelt grundsätzlich die Ausdehnung der 
ehemaligen Austenitkörner vor der Umwandlung wieder. Die Werte 
entsprechen mit etwa 30 m bei 1200°C Umformtemperatur bis zu etwa 10 m 
bei 920°C Umformtemperatur Literaturergebnissen /208/. Innerhalb der 
„weichen“ Ferritkörner ist die für Dualphasenstähle typische hohe Dichte an 
beweglichen Versetzungen festzustellen, die durch die Volumenexpansion bei 
der Austenit-Martensit-Umwandlung entstehen und die 0,2 %-Dehngrenze 
herabsetzen /203/ bzw. entsprechend den Ergebnissen in /17/ eine 
kontinuierliche Spannungs-Dehnungs-Kurve ohne ausgeprägte Streckgrenze 
hervorbringen. Die Zusammensetzung der je nach Mikrolegierungsvariante 
würfelförmigen bis rundlichen Ausscheidungen ist recht komplex /93-96/. 
Feindispers ausgeschiedene V-Teilchen zur Behinderung der Versetzungs-
bewegung werden in den zweistufig abgekühlten Materialien nur vereinzelt (vgl. 
Bild 7.6a) festgestellt. Die Ausscheidungsrate bzw. die effektive 
Teilchenbildung des Vanadiums ist wahrscheinlich wegen der mit 3,8 K/s immer 
noch relativ hohen Abkühlgeschwindigkeit des ersten Abkühlschrittes und des 
darauf folgenden Abschreckens mit Abkühlgeschwindigkeiten oberhalb 30 K/s 
gering. Charlier et. al. /44/ stellten bei Untersuchungen an mikrolegierten 
Schmiedestählen fest, daß die Ausscheidungsrate von Vanadium mit 
steigender Abkühlgeschwindigkeit erheblich sinkt. Höhere Umformgrade und 
Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit des ersten Abkühlschrittes haben zur 
Folge, daß sich mehr Ferrit bildet. Aber auch hier wird die durch Ferrit bewirkte 
Festigkeitsverringerung durch höhere Martensit-anteile innerhalb der zweiten, 
„harten“ Phase kompensiert. Zusammenfassend führt die durch TMB und TSC 
gebildete Mikrostruktur dazu, daß zwar ausreichend hohe Zugfestigkeiten 
erreicht werden, aber Dehngrenze und Duktilität bei allen 
Mikrolegierungsvarianten weiterhin ungenügend sind /14,17/. 
Zur Verbesserung der Dehngrenze durch Behinderung der Versetzungs-
bewegung innerhalb der Ferritmatrix und der Duktilität durch die Ausscheidung 
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des zwangsgelösten Kohlenstoffs in der „Hartphase“, insbesondere an der 
Grenzfläche zum Ferrit, trägt eine der TSC-Behandlung nachfolgende 
Anlaßbehandlung bei. Im Ferrit wird durch das Anlassen das Ausscheidungs-
potential des Vanadiums gezielt ausgenutzt. So kann bei niedrigeren 
Anlaßtemperaturen um 270°C nur mittels elektrochemischer Phasenisolation 
ein höherer Ausscheidungsgrad des Vanadiums im Vergleich zum 
Ausgangszustand nach TSC-Behandlung ohne Anlassen festgestellt werden. 
Nach Anlassen bei Temperaturen um 420°C zeigt sich auch an TEM-
Präparaten eine deutlich erhöhte Ausscheidung von feindispersen, um 1-3 nm 
großen Vanadium-Karbonitriden. Speich et. al /209/ hatten bei Dualphasen-
stählen mit 30 % Martensit schon bei niedrigen Anlaßtemperaturen um 300°C 
eine Erhöhung der Dehngrenze beobachtet und größtenteils auf die 
Kohlenstoffsegregation an den Versetzungen zurückgeführt. Bei einem mit 
Vanadium mikrolegierten Stahl (0,1% C, 1,5% Mn, 0,5% Si und 0,1% V) wurde 
ein kombinierter Effekt aus Umwandlung des Restaustenits in Bainit und der 
Ausscheidung von Karbonitriden im Ferrit für die Dehngrenzenerhöhung nach 
Anlassen bei Temperaturen zwischen 300 und 400°C verantwortlich gemacht 
/210/. Andere Autoren berichten neben einer Abhängigkeit der Streckgrenze 
von der Anlaßtemperatur auch vom Einfluß des Martensitanteils /211/. Embury 
und Duncan /212/ sprechen von einer ausgeprägten Streckgrenze bei 
Dualphasenstählen nach dem Anlassen, wie auch bei den hier untersuchten 
Stählen dargelegt wurde /17/. Dies deutet darauf hin, daß die über 
unterschiedliche Volumenanteile an Ferrit eingestellten unterschiedlichen 
Martensitgehalte in der zweiten Phase einen großen Einfluß auf die Anzahl von 
mobilen Versetzungen im Ferrit und die Kohlenstoffübersättigung besitzen. Da 
Vanadium eine wesentlich geringere Diffusionsgeschwindigkeit als Kohlenstoff 
bzw. Stickstoff besitzt, ist hier davon auszugehen, daß bis etwa 350°C die 
Versetzungsbewegung durch die Kohlenstoff- bzw. Stickstoffdiffusion im 
übersättigten Ferrit in Richtung der elastischen Spannungsfelder behindert wird 
(Reckalterung). Bei höheren Temperaturen scheiden sich feine V(C,N)-Teilchen 
innerhalb der Ferritmatrix aus. Zusammen bewirkt dies eine 
Festigkeitssteigerung des Ferrits aufgrund einer Behinderung der freien 
Versetzungsbewegung. Die mit dem Anlassen verbundene Ausscheidung von 
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Karbiden im Martensit und unterem Bainit baut die inneren Spannungen in der 
zweiten, „harten“ Phase ab, und der im Gefüge verbliebene Restaustenit 
wandelt sich in Bainit bzw. Martensit um. Daraus ergibt sich eine stärkere 
Abnahme der Härte innerhalb der zweiten Phase als im Gesamtgefüge. Mit der 
insgesamt resultierenden Steigerung der Dehngrenze um bis zu 200 N/mm2 
und der Brucheinschnürung um bis zu 25 % bei geringer Abnahme der 
Festigkeit werden die Eigenschaften des Cr-legierten Vergütungsstahles 
41CrS4 nahezu erreicht /14,17/. 
 
Eine hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften /17/ optimale Mikrolegierung 
kann nicht generell empfohlen werden. Den Anwendern steht je nach 
Verwendungszweck ein vielfältiges Eigenschaftsspektrum aller Mikrole-
gierungs- und Parametervarianten zur Verfügung. Ohne nachfolgendes 
Anlassen erzielen insbesondere die Varianten TV und TVNb eine sehr hohe 
Festigkeit bei allerdings zu erwartender niedriger Duktilität. Eine gute 
Kombination von Festigkeit bei hoher Duktilität besitzt der Stahl TVNb nach 
Umformung bei 920°C sowie TSC-Behandlung mit anschließendem Anlassen 
bei etwa 420°C /14,17/. Bei dieser Sonderschmelze, die Titan, Vanadium und 
Niob enthält, wirkt sich das nach der Warmumformung vorliegende nicht 
rekristallisierte, sehr feinkörnige Gefüge mit zusätzlicher Ferritbildung an 
Deformationsbändern und einer zweiten Phase mit angelassenem Martensit 
sowie mehr unterem statt oberem Bainit so aus, daß nahezu die Eigenschaften 
des klassischen Vergütungsstahls 41CrS4 erreicht werden.  
 
Rückblickend auf die Zielstellung des Vorhabens kann festgestellt werden, daß 
allein mit thermomechanischer Behandlung und kontinuierlicher Abkühlung 
trotz unterschiedlicher Mikrolegierungsvariationen Dehngrenze und Duktilität 
Cr-legierter Vergütungsstähle nicht erreicht werden können. Auch ein 
verändertes Abkühlkonzept (TMB+TSC) reicht nicht aus. Erst die Kombination 
von TMB mit einem neuartigen Abkühlkonzept und der sich daraus ergebenen 
komplexen Gefügestruktur aus Ferrit mit angelassenem Bainit/Martensit führt 
zu Eigenschaftsverbesserungen, die eine Erweiterung des Anwendungsfeldes 
der AFP-Stähle ermöglichen sollte (TMB+TSC+Anlassen). 
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Inwieweit sich dieses komplexe Mehrphasengefüge auf die Zähigkeit und die 
Gebrauchs- und Verarbeitungseigenschaften auswirkt, wurde in einem 
Anschlußvorhaben (AiF-Nr.: 11545 B/2) gemeinsam vom IFW Dresden und 
dem MPI für Eisenforschung in Düsseldorf untersucht. Es zeigte sich, daß die 
veränderte Strategie der TMB eine vielversprechende Alternative bezüglich 
Einsatzmöglichkeiten und Kosten sowohl gegenüber den heute gebräuchlichen 
AFP-Stählen als auch den Vergütungsstählen darstellt /165/. Die Durchführung 
der TSC-Behandlung sollte beim heutigen Stand der Technik kein Problem 
darstellen. So kann beispielsweise der zweite Abkühlschritt in einem 
nachgeschalteten Wasserbecken erfolgen. Ein anschließendes Anlassen bei 
Temperaturen um 400°C ist dann erforderlich, wenn höhere Dehngrenze und 
Duktilität gewünscht werden. Inwieweit sich das entwickelte Verfahren vom 
technologischen Fenster her auf reale Bauteile (größere Durchmesser) in der 
Schmiedepraxis übertragen läßt, bleibt noch zu klären. Es konnte aber gezeigt 
werden, daß in der zukünftigen Entwicklung der Schmiedestähle durch 
komplexere Mikrostrukturen mit variierenden Technologie- und Legierungs-
konzepten noch ein hohes Potential vorhanden ist, um ein optimales, auf die 
jeweiligen Anforderungen abgestimmtes Eigenschaftsbild zu erhalten. 
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9  Zusammenfassung 
Die mit Vanadium mikrolegierten ausscheidungshärtenden ferritisch-
perlitischen Stähle (AFP-Stähle) mit mittleren Kohlenstoffgehalten von 0,3 % 
haben in den letzten Jahren für die Herstellung von Schmiedeteilen im 
Kraftfahrzeugbau durch die mit der gesteuerten Abkühlung von Schmiede-
temperatur (auch als BY-Behandlung bekannt) verbundene Einsparung von 
Prozessstufen als kostengünstige Alternative zu den klassischen Vergütungs-
stählen eine breite Anwendung gefunden. Ein erheblicher Nachteil dieser AFP-
Stähle besteht allerdings darin, daß die Festigkeits- und Zähigkeitswerte 
deutlich niedriger liegen, wodurch der Einsatz für sicherheitskritische, 
insbesondere schlagartig beanspruchte Bauteile nicht ermöglicht wird. 
 
Ziel dieser am Institut für Festkörper- und Werkstofforschung (IFW) in Dresden 
in Zusammenarbeit mit dem Max-Planck-Institut (MPI) für Eisenforschung in 
Düsseldorf durchgeführten Untersuchung war das Eigenschaftsspektrum des 
AFP-Stahls 27MnSiVS6 durch Modifizierung der chemischen Zusammen-
setzung sowie durch Entwicklung einer geeigneten thermomechanischen 
Behandlung so zu verbessern, daß es dem der Vergütungsstähle nahekommt. 
In dieser Arbeit werden insbesondere die Strukturbildungsprozesse in Relation 
zu der chemischen Zusammensetzung, den technologischen Parametern und 
den erzielten Eigenschaften aufgezeigt. Hierzu wurden neben zwei 
kommerziellen Varianten des AFP-Stahls 27MnSiVS6 mit und ohne Titan drei 
daraus hergestellte Sonderschmelzen mit unterschiedlichen Gehalten an Titan, 
Niob, Vanadium sowie Stickstoff untersucht. 
 
Zunächst wurde im Hinblick auf die geeignete Festlegung der technologischen 
Parameter für die Umformsimulation der Einfluß der verschiedenen 
Mikrolegierungszugaben, der Umformtemperatur und –grade auf die /-
Umwandlung eruiert. Darauf aufbauend sollte gezeigt werden, inwieweit die 
angestrebten Verbesserungen der Werkstoffeigenschaften durch geeignete 
Optimierung der BY-Technologie realisiert werden kann. Diese 
ZUSAMMENFASSUNG 135
Untersuchungen umfassten im wesentlichen die Variation der für die 
Gefügebildung wichtigsten Parameter Vorwärm- und Schmiedetemperatur 
sowie Abkühlgeschwindigkeit der unterschiedlich mikrolegierten Stähle. Hierbei 
wurden zwar Eigenschaftsverbesserungen erreicht, aber infolge der 
gegenläufigen Abhängigkeit von Festigkeit und Duktilität gab es keine 
Kombination der technologischen Parameter, mit der beide Eigenschaften 
zugleich dem Niveau der Vergütungsstähle angenähert werden konnte.  
 
Deshalb wurde eine neue Technologie entwickelt, die durch abgesenkte 
Schmiedetemperatur und anschließende zweistufige Abkühlung (two-step-
cooling = TSC) gekennzeichnet ist. Dabei wird zunächst langsam (an Luft) von 
Schmiedetemperatur bis in das Zweiphasengebiet abgekühlt, um einen 
definierten und homogen verteilten Volumenanteil an weichem, feinkörnigem 
polygonalem Ferrit einzustellen. Bei der anschließenden schnellen Abkühlung 
(mit Wasser) auf Raumtemperatur wandelt der restliche Austenit in die härteren 
Phasen Bainit und Martensit um. Die Ausführungen legen dar, daß höhere 
Anteile der weichen Phase Ferrit nicht zwangsläufig zu einem unerwünschten 
Abfall der Festigkeit führt. Vielmehr ist der höhere Ferritanteil verbunden mit 
einer stärkeren C-Anreicherung im Austenit, der infolgedessen bei niedrigerer 
Temperatur umwandelt, so daß die Bildung der harten Phase mehr von oberem 
Bainit zu unterem Bainit und Martensit mit höherem C-Gehalt und damit 
größerer Härte verschoben wird. Ein signifikanter Festigkeitsabfall setzt erst 
dann ein, wenn es zur Bildung von Perlit kommt.  
Zur weiteren Verbesserung der Dehngrenze und Duktilität kann ein Anlassen 
bei niedrigerer Temperatur (420°C/1h) angeschlossen werden. Dabei wird die 
Duktilitätsverbesserung im wesentlichen durch Karbidausscheidungen in der 
harten Phase bewirkt, während die Erhöhung der Dehngrenze durch 
Restaustenitzerfall und insbesondere durch Blockierung der im Ferrit in relativ 
hoher Dichte vorliegenden beweglichen Versetzungen mit Hilfe von Zementit- 
und V(C,N)-Ausscheidungen zustande kommt. Mit den so erzielten komplexen 
Ferrit-Bainit/Martensit-Gefüge konnte das Ziel, den Vergütungsstählen nahe 
kommende Eigenschaften zu realisieren, erreicht werden, ohne generell eine 
bestimmte Mikrolegierungszugabe zu befürworten.  
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